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Introduction
Dans le secteur spatial, de plus en plus de matériaux base polymère sont utilisés pour la fabrication
des satellites. Ces matériaux légers répondent à une problématique de réduction de masse des en-
gins spatiaux. En effet, le coût d’un kilogramme de charge utile dans le lanceur Ariane 5 est estimé à
environ 15 k€. Une fois les satellites en orbite géostationnaire, les polymères sont exposés à de nom-
breuses contraintes de l’environnement spatial. On retrouve notamment un vide poussé de l’ordre de
10−11 mbar, le rayonnement électromagnétique solaire responsable de variations de températures des
matériaux de surface et des flux de particules chargées (protons, électrons) piégées dans les ceintures
de radiation. Dans le cas des polymères, l’irradiation par des électrons présente deux problématiques
majeures.
La première problématique concerne le vieillissement des polymères. Il résulte de l’énergie que dé-
posent les électrons en traversant le matériau. Ce dépôt d’énergie a pour effet d’ioniser la matière et
conduit à des modifications irréversibles de la structure physico-chimique du polymère. Ce vieillisse-
ment prématuré conduit à une évolution des propriétés physiques (mécanique, électrique, . . . ). La
fonction principale du polymère peut ne plus être assurée et conduire à des défaillances. Il est donc
essentiel de connaître le comportement des polymères sous irradiation électronique afin d’anticiper
au mieux la durée de vie des satellites une fois en orbite.
Jusqu’à présent, l’industrie spatiale s’est principalement tournée vers des matrices polymères thermo-
durcissables (e.g. PolyEpoxy) pour les applications structurales. Depuis peu, le PolyEtherEtherKetone
(PEEK), un polymère thermoplastique semi-cristallin de la famille des PolyArylEtherKetones (PAEK),
est utilisé de manière croissante dans la conception des satellites. On le retrouve sous la forme de
composites PEEK / Fibres de Carbone dans le bras articulé de la Station Spatiale Internationale [1],
mais également pour des applications de support mécanique pour des instruments de mesure tels
que le magnétomètre de type search-coil (SCM) utilisé dans la mission Parker Solar Probe [2]. Ce choix
découle des propriétés du PEEK vis-à-vis de nombreuses contraintes et notamment des irradiations.
En effet, son comportement sous irradiations ionisantes (électrons, radiation γ, . . . ) a été étudié dans
le cadre d’applications nucléaires. Des évolutions de sa structure physico-chimique et de ses pro-
priétés physiques ont ainsi été mises en évidence. Néanmoins, pour observer ces évolutions, le PEEK
nécessite une quantité d’énergie déposée importante, comparé à d’autres polymères. La plupart de
ces essais ont été réalisés en atmosphère oxydante (i.e. sous air). Ces conditions d’irradiations ne sont
pas représentatives de l’environnement spatial et peuvent modifier les mécanismes de vieillissement.
La seconde problématique concerne les phénomènes dits de charge de surface. Ils sont dus aux
électrons de plus basse énergie qui s’accumulent à la surface des polymères du fait de leur caractère
diélectrique. Cette accumulation entraîne une augmentation significative du potentiel électrique de
surface qui génère des différences de potentiel de plusieurs kilovolts ; elles conduisent à des phéno-
mènes de décharges électrostatiques ou d’arcs électriques susceptibles d’endommager les systèmes
du satellite. Cette problématique est accentuée sur les panneaux solaires où la tension générée par les
cellules photovoltaïques entretient ces décharges. Ces phénomènes sont connus pour être à l’origine
de nombreuses défaillances et anomalies sur satellite [3]. De plus, les propriétés électriques peuvent
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être modifiées de manière significative par le vieillissement ce qui peut conduire à une augmentation
du risque de décharges électrostatiques.
Le contrôle des propriétés électriques des polymères est depuis des années un axe de recherche crucial
dans de nombreux domaines d’applications. Par exemple, dans le domaine aéronautique, le caractère
isolant des polymères utilisés pour des applications structurales est problématique vis-à-vis des im-
pacts foudre. Ainsi, pour contrôler les propriétés électriques, une des solutions proposées est d’utiliser
des particules conductrices (de nature carbonée ou métallique). Au-dessus d’un certain taux de parti-
cules appelé seuil de percolation, la conductivité augmente pour atteindre des valeurs significatives.
Cette augmentation est de l’ordre de 10 à 15 décades. Cette solution permet de conserver les propriétés
du polymère (i.e. densité faible, résilience, . . . ) en y associant les propriétés conductrices des particules.
Dans cette optique, l’utilisation de tels composites permettrait de limiter les phénomènes de charge
sur les satellites.
Dans ce contexte, ce travail a deux objectifs. Le premier consiste à déterminer les mécanismes de
vieillissement physico-chimique du PEEK sous irradiation électronique en conditions caractéristiques
de l’environnement spatial et à étudier l’influence du vieillissement sur l’évolution des propriétés
électriques. Le second consiste à développer des composites à matrice PEEK chargés en particules
conductrices permettant de limiter les phénomènes de charge de surface et à étudier leur vieillisse-
ment par irradiation.
Ce manuscrit s’articule autour de 5 chapitres :
Le Chapitre I est une revue de la littérature concernant l’environnement spatial en orbite géostation-
naire, le comportement des matériaux polymères sous irradiations ionisantes et le vieillissement des
PAEK sous contraintes sévères. Un point sur les composites polymères conducteurs et sur le transport
de charges dans les PAEK sera également développé.
Le Chapitre II présente les matériaux étudiés ainsi que la méthode d’élaboration des composites. Il
décrit les différents moyens expérimentaux mis en œuvre dans ce travail.
L’objectif du Chapitre III est d’analyser le PEEK et les composites à l’état vierge. Le but est de mettre
en évidence les différentes relaxations et transitions des échantillons non-irradiés mais également
d’étudier l’influence des particules sur le comportement des matériaux. La première étape consiste à
identifier les transitions thermiques du PEEK et des composites puis à analyser leur comportement
mécanique. Pour cela, l’analyse calorimétrique diatherme et l’analyse mécanique dynamique ont
été employées. Les échantillons ont ensuite été analysés par spectroscopie diélectrique, mettant en
évidence les relaxations dipolaires du PEEK et des composites. Le transport de charges dans ces
matériaux a été caractérisé en condition laboratoire (spectroscopie diélectrique) et en environnement
spatial simulé (relaxation de potentiel thermostimulée).
La démarche du Chapitre IV a consisté à mettre en évidence les mécanismes de vieillissement du
PEEK et des composites sous irradiation électronique. Pour cela, ces matériaux ont été exposés à des
irradiations caractéristiques de la durée de vie d’un satellite géostationnaire. Par comparaison avec les
matériaux à l’état vierge, des analyses physiques (thermique, mécanique et essais d’absorption) ont été
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employées. Le vieillissement du PEEK par irradiation électronique à température ambiante a été étudié
pour des échantillons hautement et faiblement cristallins : le taux de cristallinité pouvant avoir une
influence sur la stabilité du polymère. L’influence de la température d’irradiation sur le vieillissement
a ensuite été caractérisée. Pour cela, un porte-échantillon chauffant a été développé afin d’irradier
le PEEK au voisinage de sa température de transition vitreuse. Enfin, les composites irradiés ont été
analysés afin de caractériser l’influence des particules sur le vieillissement du PEEK, leur présence
pouvant modifier les mécanismes associés.
Enfin, le Chapitre V est consacré à l’étude du vieillissement sur le comportement électrique du PEEK
et des composites. Les matériaux irradiés ont été analysés par spectroscopie diélectrique et par
relaxation de potentiel thermostimulée. Les évolutions des relaxations dipolaires dans les matériaux
ont été étudiées en fonction du vieillissement. Une attention particulière a été portée sur l’influence
de la température d’irradiation et des particules. L’influence du vieillissement sur le transport de
charges a été analysée : une évolution de la conductivité pouvant modifier de manière significative les




Chapitre I : État de l’art
I.1 Environnement des satellites en orbite géostationnaire
L’utilisation de satellites artificiels est devenue essentielle dans de nombreux domaines. En effet, que
ce soit pour des missions scientifiques, pour de la télécommunication ou pour des missions de défense,
les satellites sont devenus indispensables. Ainsi, en fonction de ces objectifs, le satellite sera positionné
sur une orbite terrestre spécifique. Il existe 4 types d’orbites possibles [4] :
• L’orbite basse (Low Earth Orbit LEO), pour une altitude allant de 180 à 2000 km, reçoit les satellites
d’observation de la Terre pour différents domaines d’applications tels que la météorologie ou
l’imagerie terrestre.
• L’orbite moyenne (Medium Earth Orbit MEO), pour une altitude allant de 2000 à 35 780 km, reçoit
principalement des satellites de géolocalisation (GPS, Galileo, GLONASS).
• L’orbite géosynchrone (GeoSynchronous Orbit GSO) est située à une altitude de 35 780 km. À cette
altitude, la vitesse des satellites est identique à la vitesse de rotation de la Terre. Dans le plan de
l’équateur, elle est appelée orbite géostationnaire (Geostationnary Earth Orbit GEO) et tout objet
placé sur cette dernière apparaît immobile pour un observateur terrestre. Elle reçoit en grande
majorité des satellites de télécommunication.
• L’orbite haute (High Earth Orbit HEO), au-delà de 35 780 km, est peu occupée et est utilisée majori-
tairement pour les satellites d’observation de l’espace.
L’environnement spatial varie fortement en fonction de l’orbite sur laquelle est situé le satellite. Par
exemple, la problématique d’érosion liée à la présence d’oxygène atomique n’est présente que pour
les satellites en orbite basse [5, 6]. Dans ce travail, seul l’environnement associé à l’orbite géostation-
naire sera détaillé.
I.1.1 Description de l’environnement en orbite géostationnaire
I.1.1.i Rayonnement électromagnétique et température de surface des matériaux
Le soleil émet un rayonnement électromagnétique continue appelé spectre solaire. L’expérience
SOLAR/SOLSPEC de la Station Spatiale Internationale a permis de mesurer avec précision ce spectre
électromagnétique sur la gamme de longueurs d’onde λ [165 ; 3000] nm [7]. La Figure I.1 présente le
spectre obtenu à partir de cette expérience.
La plus grande partie du rayonnement électromagnétique du soleil se situe dans le visible (39 %) et
dans l’infra-rouge (IR) (51 %). Ce rayonnement IR est à l’origine des variations de température du
satellite. Le vide spatial, de l’ordre de 10−11 mbar en orbite géostationnaire, exclut tous transferts de
chaleur autrement que par radiation. Ainsi, la température des matériaux de surface des satellites
résulte d’un équilibre entre le flux de chaleur arrivant sur le satellite et le flux émis par celui-ci. Le flux
arrivant va dépendre de nombreux paramètres (e.g. absorptivité des matériaux α(λ,T), inclinaison, . . . )
mais également de l’orbite et de la saison. En orbite géostationnaire, le satellite va passer dans le cône
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Figure I.1 – Spectre de l’Irradiance Solaire obtenu lors de l’expérience SOLAR/SOLSPEC (données extraites de
[7]). Les gammes de longueurs d’onde ultra-violet (UV), visible (Vis) et infra-rouge (IR) ont été délimitées par
des traits pointillés.
d’ombre de la terre uniquement au printemps et en automne [8, p. 46]. Quant au flux de chaleur émis,
il est dû au rayonnement des matériaux de surface du satellite selon la loi de Stefan-Boltzmann (1). Ce
flux est donc fonction à la fois de l’émissivité ε(λ,T) des matériaux et de leur température.
La compréhension de ces différentes contributions est essentielle afin d’anticiper le plus exactement
possible la température de surface des satellites. De plus, la température de certains composants doit
être contrôlée afin de garantir leur fonctionnement et d’optimiser leur durée de vie. Le Tableau I.1
donne les températures de fonctionnement et de survie de quelques composants (i.e. les températures
minimales et maximales autorisées). Ce tableau montre notamment que dans le cas des panneaux
solaires, la température des matériaux peut varier entre −100 °C et 125 °C. Ainsi, la température des
matériaux varie dans le temps mais dépend également de leur application.
Tableau I.1 – Gamme de température de fonctionnement et de survie de divers composants de satellites
[9, p. 424].
Composant Températures de fonctionnement Températures de survie
(°C) (°C)
Électronique générale [−10 ; 45] [−30 ; 60]
Détecteurs infra-rouge [−269 ; −173] [−269 ; 35]
Moteurs [0 ; 50] [−20 ; 70]
Panneaux solaires [−100 ; 125] [−100 ; 125]
1. φ=σεT4 avec σ la constante de Stefan-Boltzmann.
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I.1.1.ii Magnétosphère et environnement électronique
Interactions des vents solaires avec le champ magnétique terrestre
Au rayonnement électromagnétique s’ajoute un flux de particules chargées : le vent solaire. Ce plasma
solaire est principalement composé de protons et d’électrons avec une densité pour chacun d’environ
5 particules.cm−3. Ce vent solaire se déplace à une vitesse moyenne d’environ 400 km.s−1 [10]. Ce flux
de particules est également tributaire de l’activité solaire. En effet, des phénomènes ponctuels intenses
peuvent survenir tels que des éjections de masse coronale (CME) [11]. De plus, le champ magnétique
du soleil est cyclique : une inversion de ses pôles magnétiques est observée tous les 11 ans [12, 13]. Ce
cycle a été mis en évidence pour la première fois au milieu du 19ème siècle via l’observation du nombre
de tâches solaires [14, 15]. Cette inversion induit une augmentation importante de l’activité solaire et
donc des phénomènes ponctuels plus fréquents [16].
Ce flux de particules interagit avec le champ magnétique interne de la Terre. Ce champ magnétique
résulte de deux contributions. La première est engendrée par le mouvement convectif du cœur de fer
et de nickel en fusion de la planète alors que la seconde provient d’un champ magnétique résiduel à
l’intérieur de la croûte terrestre [17]. Lorsque les vents solaires supersoniques rentrent en collision
avec le dipôle magnétique terrestre, il en résulte une onde de choc qui va déformer les lignes de champ
et créer la magnétosphère, cavité autour de laquelle est dévié le plasma solaire et qui est limitée par la
magnétopause (Figure I.2).
Figure I.2 – Structure de la magnétosphère terrestre ©ESA.
La dissymétrie dans la forme de la magnétosphère est due à l’équilibre entre la pression exercée
par les vents solaires et celle opposée créée par le champ magnétique terrestre. Du côté Soleil, la
magnétosphère s’étend sur 10 à 12 rayons terrestres RT (2) alors que du côté nuit, la queue magnétique
(magnetotail) s’étend sur une distance d’environ 40 RT [17].
Les dimensions de la magnétosphère sont sujettes aux variations de l’activité solaire. Effectivement,
lors de périodes d’émissions solaires intenses, la pression exercée sur le champ magnétique terrestre
va augmenter la taille de la magnétosphère du côté antisolaire qui peut atteindre plus de 60 RT.
2. Un rayon terrestre RT = 6380 km.
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Alors qu’entre la Terre et le Soleil, elle va être comprimée et peut descendre en-dessous de l’orbite
géostationnaire, phénomène qui risque de perturber les systèmes des satellites présents sur cette
orbite [18]. De ce fait, la prévision de l’activité géomagnétique terrestre est essentielle afin d’anticiper
au mieux l’effet sur les satellites. De nombreuses études s’intéressent à ces prévisions, que ce soit en
étudiant directement la physique du soleil [19] ou en développant des modèles permettant de prédire
l’intensité de l’activité géomagnétique [20].
Ceintures de radiations électroniques
Cependant, la magnétopause n’est pas complètement imperméable aux vents solaires comme le
prouve la présence d’aurores polaires dues à l’interaction de particules chargées avec l’atmosphère.
En effet, ces particules pénètrent la magnétosphère via les cornets polaires (polar cusp), viennent
alimenter en plasma les aurores polaires et contribuent à la création des ceintures de radiations. C’est
en 1958, à partir des données recueillies par les satellites Explorer 1 et Explorer 3, que J. C. Van Allen met
en évidence pour la première fois la présence de ceintures de radiations autour de la Terre [21]. Elles
sont dues aux particules chargées (électrons et protons) piégées par les lignes de champ magnétique
de la Terre. La Figure I.3 présente un schéma des ceintures de radiations électroniques.
Figure I.3 – Schéma des ceintures de radiations électroniques de la Terre (extrait de [22]). Les couleurs font office
d’indicateur des niveaux de flux électronique.
La ceinture électronique présente deux maxima en énergie et est divisée en deux parties : la ceinture
interne et la ceinture externe. La première, qui s’étend de 1 à 2,8 RT, est composée d’électrons d’énergie
allant de 1 keV jusqu’à 30 MeV avec une densité maximum à environ 1,5 RT. Alors que dans la seconde,
qui s’étend de 2,8 à 10 RT, l’énergie des électrons peut atteindre 7 MeV avec une densité maximum à
environ 4,5 RT. La ceinture de proton est relativement plus simple, en effet elle s’étend de 1 à 7 RT et ne
présente qu’un seul maximum à une altitude de 1,7 RT pour des énergies allant de 1 keV à 30 MeV [23].
L’orbite géostationnaire se trouve à une altitude de ≈5,6 RT. Ainsi, cette orbite se trouve au milieu des
ceintures de radiation protonique et électronique, très proche du maximum de densité électronique.
Il est donc essentiel de connaître la population électronique sur cette orbite afin de pouvoir prévoir
l’environnement d’un satellite.
8
I.1. ENVIRONNEMENT DES SATELLITES EN ORBITE GÉOSTATIONNAIRE
Population électronique en orbite géostationnaire
Le modèle IGE–2006 standard, développé à l’ONERA Toulouse, est couramment utilisé pour décrire la
population électronique en orbite géostationnaire [24]. Il a été développé à l’aide de mesures de flux
d’électrons en orbite géostationnaire réalisées par le Los Alamos National Laboratory entre 1976 et
2005. Il prend en compte les variations du cycle solaire. Ce modèle décrit la population d’électrons
par un flux différentiel ϕ (keV.cm−2.s−1.sr−1) pour des énergies allant de 1 keV à 5,2 MeV. La Figure I.4
représente ce flux ϕ en fonction de l’énergie des électrons.
Figure I.4 – Spectre électronique en orbite géostationnaire donné par le modèle IGE–2006.
I.1.2 Problématiques de charge de surface associées à l’irradiation électronique des po-
lymères
I.1.2.i Charge de surface
L’environnement spatial a un impact important sur les satellites. En effet, il peut induire des dé-
faillances des systèmes qui peuvent conduire à un abandon de la mission. On estime que l’environne-
ment spatial est responsable de 16 % des défaillances des satellites [25].
L’irradiation par des électrons est à l’origine d’un nombre conséquent de ces anomalies. En effet,
l’interaction des électrons avec les matériaux et composants va induire différentes problématiques.
Notamment, l’irradiation par des électrons de composants électroniques peut induire des phénomènes
dits de single-event upset (SEU). Ils correspondent à un dysfonctionnement ponctuel du composant qui
se traduit par l’inversion de la valeur d’un bit [26]. Dans le cas des polymères et des isolants électriques,
cette irradiation est responsable de phénomènes de décharge électrostatique qui conduisent à des
défaillances du satellite [3].
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Les phénomènes de charge de surface sont dus aux électrons de faible énergie. En effet, les polymères
étant des isolants électriques, ces électrons vont pénétrer uniquement les premiers micromètres du
matériau, s’y accumuler et induire une augmentation importante du potentiel électrique de surface.
Cela va engendrer des différences de potentiel de plusieurs kilovolts entre le polymère et son envi-
ronnement immédiat. Cette différence conduit à des phénomènes de décharge électrostatique ou
d’arc électrique susceptibles d’endommager les systèmes du satellite. Ces phénomènes sont d’autant
plus critiques lorsqu’ils se produisent sur les panneaux solaires car ils sont entretenus par la tension
générée par les cellules photovoltaïques.
Cette accumulation d’électrons est gouvernée par différents paramètres et phénomènes physiques
associés au polymère. Cette accumulation est contrebalancée par des phénomènes physiques qui
tendent à évacuer les électrons ou à diminuer le potentiel de surface. Ces phénomènes sont no-
tamment liés aux propriétés intrinsèques des polymères et les phénomènes de charge vont donc
être foncièrement différents d’un matériau à un autre [27]. La Figure I.5 montre les différences de
comportement sous irradiation électronique pour deux polymères utilisés dans l’industrie du spatial.
Figure I.5 – Évolution au cours du temps du potentiel de surface d’échantillons de Teflon® FEP et de Kap-
ton® sous irradiation électronique représentative de l’environnement géostationnaire puis en phase de relaxa-
tion à partir de ≈650 min (extrait de [28]).
I.1.2.ii Charge interne
Les phénomènes de charge interne sont similaires à ceux observés à la surface des satellites. Ils sont
dus aux électrons de très haute énergie qui passent au travers des surfaces externes et s’implantent
dans les diélectriques et les composants internes aux satellites. Ces phénomènes sont d’autant plus
critiques quand ils surviennent à l’intérieur du satellite où de nombreux composants électroniques
sont présents.
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I.1.2.iii Phénomènes physiques contrôlant la charge de surface
Transport de charges
Le principal phénomène contrôlant cette accumulation est la résistivité électrique du polymère. Bien
que considérés comme des isolants électriques, l’application d’un champ électrique sur ces matériaux
induit un écoulement de charges dans leur volume. Il est possible de définir un temps caractéristique
de décharge τ en considérant le polymère à la manière d’un condensateur plan (équation I.1).
τ= RC = ρε (I.1)
Avec τ le temps caractéristique d’écoulement des charges (s), R la résistance du polymère (Ω), C sa
capacité (F), ρ sa résistivité électrique (Ω.m) et ε sa permittivité diélectrique (F.m−1).
Ainsi, plus la résistivité ρ du polymère augmente, moins l’écoulement des charges dans le volume
est aisé et plus le temps caractéristique τ est long. Il en résulte une accumulation de charges plus
importante, ce qui augmente le risque (i.e. la probabilité d’occurrence) qu’une décharge électrostatique
se produise sur le matériau. Il est estimé que si τ dépasse 1 h, le polymère présente un faible risque de
décharge. Au-delà de 24 h, ce risque devient significatif et problématique [29].
Conductivité induite sous irradiation
En environnement spatial, la conductivité induite sous irradiation (RIC) est un phénomène qui gou-
verne les évolutions de potentiel et donc les phénomènes de charge. Il est dû aux électrons de haute
énergie qui ionisent le polymère dans son volume et conduisent à une augmentation de la conductivité
via une augmentation du nombre de porteurs de charges. Il a été observé pour la première fois dans
un polymère en 1942 avec des rayons X [30] et en 1950 avec des électrons [31].
Figure I.6 – Évolution au cours du temps du poten-
tiel de surface d’un échantillon de Kapton® dans
deux conditions expérimentales : sous un flux mono-
énergétique d’électrons de 20 keV et sous un spectre
multi-énergétique représentatif de l’environnement
électronique géostationnaire.
La Figure I.6 présente l’évolution au cours du
temps du potentiel de surface d’un échantillon
de Kapton® (épaisseur = 127µm) dans deux
conditions expérimentales différentes : sous un
flux mono-énergétique de 20 keV et sous un flux
multi-énergétique représentatif de l’environne-
ment électronique géostationnaire. Sous flux
mono-énergétique, une augmentation rapide du
potentiel de surface est observée : les électrons
de 20 keV n’étant pas traversant, ils s’accumulent
à la surface du polymère. Sous irradiation multi-
énergétique, une augmentation du potentiel est
observée dans les premiers instants suivant le dé-
but de l’irradiation et résulte de l’accumulation
des électrons de faible énergie. Par la suite, le po-
tentiel se stabilise puis diminue progressivement.
Ce phénomène est expliqué par la conductivité
induite sous irradiation : l’ionisation du volume
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par les électrons de haute énergie entraîne une augmentation de la conductivité et limite l’accumula-
tion d’électrons.
Les mécanismes permettant d’expliquer la RIC pour les matériaux polymères ont été décrits pour la
première fois par le modèle de Fowler basé sur la théorie des bandes [32]. Dans ce modèle, l’irradiation
apporte suffisamment d’énergie aux électrons de valence des atomes pour qu’ils soient éjectés. Ces
électrons sont alors libres et participent à la conduction. La RIC dépend donc à la fois de paramètres
physiques liés au polymère mais également du débit de dose selon l’équation I.2.






Avec k et ∆ des paramètres physiques liés au matériau et dD/d t le débit de dose. Dans la littérature,
l’exposant ∆, compris entre 0,5 et 1, a été associé à la distribution énergétique des pièges dans le
matériau [32]. La distribution est uniforme quand ∆=1 et exponentielle quand ∆ se rapproche de 0,5.
Cependant, dans son modèle, Fowler fait l’hypothèse que les électrons sont les seules charges mobiles
ce qui n’est pas vrai pour tous les polymères. Des études ont notamment montré qu’il était essentiel
de prendre en compte la mobilité des trous afin de décrire le comportement de certains polymères
[33]. De plus, l’auteur considère que la phase stationnaire est atteinte, i.e. que le taux de génération
des électrons libres est en équilibre avec leur taux de recombinaison. Cette condition est cependant
difficile à vérifier en environnement spatial où les flux et les énergies varient en fonction du temps.
Ainsi, de nouveaux modèles ont été développés afin de mieux décrire la conductivité des polymères
sous irradiation électronique. Notamment, R. Pacaud a développé un modèle de transport de charges
1D basé sur le modèle physique de génération–recombinaison [34]. L’intérêt de ce modèle réside
dans le fait qu’il prend en compte à la fois la mobilité des électrons et des trous mais également
qu’il peut modéliser les phénomènes de transport de charges sous irradiation dans des conditions
non-stationnaires. De plus, il permet de prendre en compte des évolutions de la RIC au cours du
temps c’est-à-dire des effets de vieillissement du polymère. Cela permet d’expliquer le comportement
non-monotone du potentiel de surface du Teflon® FEP (Figure I.5). En effet, aux temps courts, le
polymère se charge à cause des électrons de basse énergie et conduit à une augmentation du potentiel.
Ensuite, la contribution de la RIC devient significative et entraîne une diminution du potentiel. Enfin,
le vieillissement de l’échantillon induit une diminution de la RIC qui n’est alors plus suffisante pour
compenser l’accumulation d’électrons : le potentiel augmente à nouveau.
Émission électronique secondaire et photoémission
L’irradiation par des électrons d’un matériau induit un phénomène d’émission électronique secon-
daire qui correspond à l’arrachement d’un électron du matériau par un électron incident [35, 36]. Le
mécanisme associé est décrit dans la partie II.2. Le rendement d’émission électronique secondaire
SEEY est défini comme le rapport du nombre d’électrons secondaires émis sur le nombre d’électrons
incidents pour une énergie incidente donnée. Dans le cas où SEEY > 1, il y a plus d’électrons émis que
d’électrons incidents ce qui conduit à une déplétion en électrons de la surface du matériau et donc à
une diminution du potentiel électrique de surface qui compense le phénomène de charge.
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Si l’émission d’un électron secondaire est due à l’irradiation du matériau par un rayonnement UV, on
parle alors de photoémission ou d’effet photoélectrique (3). Ce phénomène induit obligatoirement une
diminution du potentiel électrique de surface, les photons n’étant pas des particules chargées.
I.1.2.iv Influence du vieillissement
Le vieillissement des polymères induit par l’environnement spatial et notamment par l’irradiation
électronique modifie les propriétés électriques du matériau. Cela peut avoir pour effet d’accentuer les
phénomènes de charge sur ces matériaux et donc d’augmenter les risques qu’une décharge électrosta-
tique vienne endommager les systèmes électroniques du satellite.
Des études ont montré que ce vieillissement a une influence sur tous les processus physiques qui
contrôlent l’accumulation d’électrons. Ce vieillissement a une influence sur les propriétés de transport
de charges intrinsèques du polymère. Roggero et al. ont observé une diminution de la conductivité
électrique d’un élastomère silicone après vieillissement sous irradiation électronique. Ils ont notam-
ment noté un décalage vers les temps longs du temps caractéristique de décharge [37]. De plus, le
vieillissement modifie également les phénomènes induits par l’irradiation comme la RIC [38] ou l’émis-
sion électronique secondaire [39]. Enfin, ce vieillissement est dépendant de la structure chimique
du polymère mais également de nombreux paramètres (e.g. température, taux de cristallinité, . . . ).
L’étude des mécanismes de vieillissement des polymères est donc essentielle à la compréhension des
évolutions de leurs propriétés électriques.
I.2 Vieillissement sous irradiation des matériaux polymères
Les polymères étant utilisés dans de nombreux domaines et pour de nombreuses applications, les phé-
nomènes de vieillissement sous irradiation de ces matériaux ont été amplement étudiés, notamment
dans le cas d’applications nucléaires.
La compréhension de ces phénomènes dans les polymères est complexe. Les dommages causés par des
radiations ionisantes sont difficiles à prévoir du fait que ces matériaux sont des solides désordonnés.
En effet, l’interaction des particules avec le polymère induit des phénomènes de radiolyse (i.e. rupture
des liaisons chimiques) qui conduisent à la formation d’entités réactives chargées (ions) ou neutres
(radicaux) sur les chaînes polymères. L’interaction de ces entités avec leur environnement local conduit
à une modification de la chimie du polymère, i.e. son vieillissement chimique. Ces interactions dé-
pendent en grande partie de la mobilité des macromolécules liée à la structure chimique du polymère.
De plus, différents paramètres vont venir jouer sur ces interactions comme la température qui modifie
la mobilité des chaînes, ou la présence de charges (renforts) qui peuvent conduire à de nouveaux types
d’interactions.
I.2.1 Mécanismes de vieillissement
I.2.1.i Phénomènes de dégradation et de réticulation
Dans son ouvrage [40], Charlesby explique que le vieillissement des polymères résulte de la compétition
entre deux mécanismes que sont la dégradation et la réticulation. Il est alors possible de classer les
3. A. Einstein a reçu le prix Nobel de physique en 1921 pour sa découverte des lois régissant l’effet photoélectrique.
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polymères en fonction de leur mode de vieillissement prédominant (confère Figure I.7). Des études
ont essayé de relier la structure chimique du polymère à son mécanisme de vieillissement prédominant
[41]. Il en ressort que les polymères qui présentent sur leur chaîne principale un carbone rattaché à
deux groupements latéraux ont tendance à se dégrader alors que ceux ne possédant que des carbones
rattachés à un seul groupement latéral ou aucun (i.e. CH2) ont tendance à réticuler. Ces observations
sont toutefois basées sur des résultats empiriques et les tendances qui en découlent ne peuvent pas
être appliquées de manière systématique.
Figure I.7 – Classement de différents polymères en fonction de leur mécanisme de vieillissement préférentiel,
sous irradiation et en atmosphère non-oxydante (extrait de [40, p. 468]).
La dégradation d’un polymère est définie comme la scission des liaisons de sa chaîne principale dont
la conséquence est une diminution de sa masse molaire moyenne. Le phénomène de réticulation
correspond lui à la création de nouvelles liaisons intra- et/ou inter-chaînes et conduit à la formation
d’un réseau chimique tri-dimensionnel. Ces deux phénomènes ont des actions antagonistes et leurs
effets sur les propriétés des matériaux peuvent être différents. Par exemple, Tabata et al. ont mis en
évidence dans du PolyTétraFluoroÉthylène (PTFE) que la dégradation favorise la cristallisation des
chaînes (i.e. le taux de cristallinité augmente) alors que la réticulation limite la cristallisation des
macromolécules [42].
Afin de mettre en évidence le mécanisme de vieillissement prépondérant, le paramètre G est com-
munément utilisé dans les études de radiochimie des polymères. Il correspond au rendement de
modifications chimiques (i.e. scission ou réticulation) et se calcule comme le nombre de modifications
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créées pour 100 eV d’énergie transférée au matériau [43, p. 38-39]. On parle de G(S) pour la scission
de chaînes et G(X) pour la réticulation. Expérimentalement, les valeurs de G(S) et G(X) peuvent être
déterminées en utilisant la loi de Charlesby-Pinner (équation I.3) [44].






Avec s la fraction soluble de polymère déterminée par des essais de solubilité, Mn la masse molaire
moyenne en nombre du polymère (g.mol−1) et D la dose déposée dans les échantillons (Gy) (confère
partie II.2).
Ces mécanismes de vieillissement peuvent néanmoins être mis en évidence à l’aide d’autres tech-
niques d’analyse, qu’elles soient chimiques ou physiques. La Résonance Magnétique Nucléaire (RMN)
permet d’analyser la structure chimique des polymères et donc d’étudier l’évolution de celle-ci après
vieillissement. Elle peut notamment mettre en évidence la formation de nouvelles liaisons chimiques
dans le polymère, i.e. de la réticulation [45]. L’étude de la viscosité à l’état fondu des polymères peut
également permettre de mettre en évidence ces mécanismes. En effet, une réticulation prédominante
du polymère va diminuer la mobilité des macromolécules et induire une augmentation de sa viscosité
[46]. A contrario, une dégradation prédominante du polymère va conduire à une diminution de sa
viscosité [47].
I.2.1.ii Vieillissement de la phase cristalline
Dans le cas des polymères semi-cristallins, l’irradiation induit de manière générale des défauts dans les
entités cristallines. Un vieillissement important conduit alors à une destruction des structures cristal-
lines, il y a alors une diminution du taux de cristallinité du polymère [48, 49]. On parle d’amorphisation.
Ce phénomène s’accompagne systématiquement d’une diminution de la température de fusion du
polymère. Par exemple, dans le cas du PolyVinyliDeneFluoride (PVDF), l’irradiation électronique induit
une diminution du taux de cristallinité de 18 % ainsi qu’une diminution de la température de fusion
de 24 °C [50].
Cependant, certains polymères présentent une augmentation de leur taux de cristallinité après irra-
diation [51]. Cette cristallisation se produit principalement pour des polymères se dégradant sous
irradiation. La diminution de la taille des chaînes favorise la cristallisation des macromolécules. Mais
ce phénomène survient pour de faibles vieillissements. Pour des vieillissements plus importants, les
entités cristallines créées sont dégradées par l’irradiation.
I.2.2 Paramètres influençant le vieillissement
Les mécanismes et phénomènes de vieillissement des polymères sous irradiations ionisantes sont
influencés par différents paramètres. Il peut s’agir de paramètres environnementaux (e.g. atmosphère,
température) ou liés au matériau (e.g. cristallinité, présence de charges ou de renforts). L’effet de ces
différents facteurs est décrit dans cette partie.
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I.2.2.i Influence des conditions d’irradiations
Température
Dans le cas des matériaux polymères, la température a un impact non-négligeable sur leurs propriétés
(électrique, mécanique, . . . ). Ces évolutions sont essentiellement dues aux évolutions de la mobilité des
macromolécules avec la température. Mais ces variations de mobilité ont également une influence sur
le comportement des polymères sous irradiation ionisante. En effet, la mobilité des chaînes va jouer
sur celle des entités réactives créées par l’irradiation et donc sur la probabilité qu’elles interagissent
avec leur environnement. Plus précisément, la température va jouer sur les constantes de vitesse de
réaction des radicaux et des ions créés par l’irradiation [52, p. 38-39]. Ainsi, ce paramètre va avoir
un rôle essentiel sur le vieillissement sous irradiation des polymères et donc sur l’évolution de leurs
propriétés [53].
Les variations de température ont notamment une influence sur les cinétiques de vieillissement des
polymères. Kudoh et al. ont montré sur différents matériaux base polymère qu’une irradiation à plus
basse température retarde la dégradation des propriétés mécaniques du matériau [54]. Cet effet a
été associé à une diminution de la mobilité des macromolécules. Cependant, une augmentation
de la température directement après irradiation va activer la mobilité des chaînes et promouvoir
l’interaction des entités réactives n’ayant pas réagi [55].
L’effet de ce paramètre va également être associé au passage d’une transition thermique (e.g. transition
vitreuse, fusion) ce qui peut modifier le mécanisme de vieillissement prédominant. Par exemple,
dans le cas du PTFE (Tfusion ≈ 325 °C), des études ont mis en évidence des changements radicaux de
son comportement vis-à-vis d’irradiation γ comme le montre la Figure I.8 [42, 56]. Ce changement
de comportement mécanique avec la température a été associé à un changement du mécanisme
de vieillissement. En-dessous de la température de fusion, le vieillissement par scission de chaînes
est prédominant. Juste avant la fusion, la réticulation est prédominante. Au-dessus de la fusion, le
PTFE vieilli selon un mécanisme de dépolymérisation, i.e. une diminution de la masse molaire des
macromolécules par les extrémités de chaînes.
Atmosphère
L’atmosphère à laquelle sont exposés les polymères lors de leur irradiation peut également jouer sur
leur vieillissement. En particulier, l’irradiation dans une atmosphère oxydante peut entraîner une
oxydation du polymère, le dioxygène réagissant avec les espèces réactives créées par l’irradiation
[57, 58]. Cela peut avoir pour effet de favoriser ou limiter un mécanisme de vieillissement. Par exemple,
cet effet a été observé au travers du rapport G(S)/G(X) dans le cas de caoutchoucs butyliques soumis
à des irradiations γ [59]. Une augmentation de ce rapport d’un facteur 2 à 3 est observée lorsque les
échantillons sont irradiés sous air par rapport à une irradiation sous atmosphère inerte (azote). La
valeur de G(X) variant peu par rapport à celle de G(S) indique que, dans ce cas, l’atmosphère oxydante
favorise la scission des chaînes.
L’atmosphère peut également modifier totalement le mécanisme de vieillissement. Dans le cas d’échan-
tillons de PolyEthylène à Ultra-Haute Masse Molaire (UHWM-PE), une irradiation γ sous vide ou sous
azote induit une scission de chaînes alors que sous une atmosphère d’acétylène, ce polymère aura
tendance à réticuler [60].
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Figure I.8 – Évolution avec la température d’irradiation de la résistance à la traction d’échantillons de PTFE
irradiés à 5 kGy sous vide (extrait de [56]).
Enfin, l’atmosphère peut avoir une influence sur le polymère après irradiation. En effet, une remise à
l’air d’un polymère après vieillissement sous atmosphère inerte peut conduire à une évolution dans le
temps de ses propriétés. On parle d’effet de guérison ou recovery effect. Il a été mis en évidence lors
de l’étude au cours du temps de l’absorption optique de polymères remis sous air après irradiation
[61, 62].
I.2.2.ii Influence des paramètres matériaux
Cristallinité
Dans le cas d’un polymère semi-cristallin, le taux de cristallinité χc a également une influence sur son
comportement sous irradiation. Un taux de cristallinité élevé a tendance à améliorer la résistance d’un
polymère vis-à-vis de l’irradiation. Ce phénomène a été mis en évidence en étudiant l’émission de
gaz lors de l’irradiation de différents polymères [63]. En effet, l’émission de gaz par les échantillons
faiblement cristallin est plus importante et dénote d’un vieillissement plus important de la phase
amorphe. Dans le cas du PolyEthylène (PE) haute densité qui réticule sous irradiation, une diminution
du taux de cristallinité a pour conséquence d’augmenter la fraction de gel (i.e. la fraction réticulée)
dans le polymère [64].
Ces différences de vieillissement entre phase amorphe et cristalline conduisent alors à des évolutions
plus ou moins rapides des propriétés en fonction du taux de cristallinité. Notamment, une rigidification
plus importante avec le vieillissement est observée pour des échantillons de PE trempés (i.e. faible χc )
par rapport à des échantillons refroidis lentement (i.e. haut χc ).
Charges / renforts dans le polymère
Dans le cas de l’irradiation de matériaux composites, la présence de particules inorganiques dans le
polymère a un effet sur son vieillissement.
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L’irradiation peut conduire à la formation de liaisons covalentes entre la matrice et les particules,
soit à une réticulation plus importante du matériau. Ce phénomène a été mis en évidence dans le
cas de l’irradiation électronique d’un élastomère silicone chargé en particules de silice [45, 65]. La
RMN a permis d’observer la création de liaisons SiO4 dans les échantillons chargés qui n’est pas
observée en l’absence de particules. On observe alors une sur-réticulation du système qui conduit à
une augmentation plus importante du module de compression du matériau par rapport à l’échantillon
nominal. Cette augmentation de l’interaction matrice / renfort a également été mise en évidence dans
le cas de composites chargés en fibres de carbone [66, 67].
I.3 Vieillissement des PAEK sous contraintes sévères
Les polymères de la famille des PolyArylEtherKetone (PAEK) sont des polymères hautes performances
de par leur température de transition vitreuse élevée et leur haute résistance au solvant. Grâce à ces
propriétés, ils sont de plus en plus utilisés dans de nombreux domaines tels que l’aéronautique ou
le secteur médical. La Figure I.9 présente la structure chimique des trois PAEK les plus couramment
utilisés.
(a) (b) (c)
Figure I.9 – Structure chimique des trois principaux polymères de la famille des PAEK : le PolyEtherEtherKetone
(PEEK) (a), le PolyEtherKetone (PEK) (b) et le PolyEtherKetoneKetone (PEKK) (c)
La synthèse du PEKK permet de jouer sur le ratio Téréphtalique/Isophtalique (T/I) de la deuxième
cétone [68, p. 6]. Le ratio T/I correspond au rapport du nombre de cétones en position para (Téréph-
talique) sur le nombre de cétones en position meta (Isophtalique) (Figure I.10). Il a une influence
significative sur les propriétés physiques du PEKK : une augmentation du nombre de fonctions isoph-
taliques induit une diminution de Tg et de Tf [69].
Figure I.10 – Représentation schématique des configurations Téréphtalique et Isophtalique pour le PEKK.
De plus, de par la grande stabilité apportée par les cycles aromatiques présents sur leur chaîne
principale, les PAEK présentent également une très bonne résistance au vieillissement, qu’il soit
d’origine thermique ou ionisant.
I.3.1 Vieillissement sous contraintes thermiques
I.3.1.i Vieillissement physique
Le vieillissement physique des polymères est généralement décrit comme la création de nouvelles
liaisons physiques au sein de la phase amorphe. Ce phénomène n’impliquant pas de modifications
chimiques, il est réversible.
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Figure I.11 – Influence du vieillissement phy-
sique sur le saut de capacité calorifique asso-
cié à la transition vitreuse.
Il est permis par le gain de mobilité apporté par l’augmenta-
tion du volume libre (confère partie II.6.2.ii). Ces nouvelles
liaisons physiques vont se dissocier au passage de la transi-
tion vitreuse. Cette disruption des liaisons se caractérise par
un pic endothermique au passage de la transition vitreuse
lors d’une analyse calorimétrique (Figure I.11). Ainsi, le
vieillissement physique d’un polymère ne peut se faire que
dans la gamme de température [Tg-50 °C; Tg]. Expérimen-
talement, le vieillissement physique peut être étudié de
deux manières différentes. En conditions isothermes : le po-
lymère est maintenu à une température comprise entre Tg
et Tg-50 °C. Le vieillissement est alors étudié en fonction de
la température et du temps de vieillissement. En conditions
dynamiques : une rampe décroissante à une vitesse β est
appliquée depuis l’état fondu (T>Tg) jusqu’à T<Tg-50 °C. Le
vieillissement est alors dépendant de la vitesse de la rampe
en température.
Dans le cas du PEKK, le ratio T/I a une influence non né-
gligeable sur son vieillissement physique et sur l’énergie
d’activation associée [70, p. 66-68]. Toutefois, l’évolution du vieillissement avec ce ratio n’est pas
linéaire. Les valeurs d’énergie d’activation obtenues sont de l’ordre de 400 à 700 kJ.mol−1. Ces valeurs
sont faibles par rapport à celles obtenues pour d’autres polymères tels que 805 kJ.mol−1 pour du Poly-
VinylAcétate [71] ou 1044 kJ.mol−1 pour du PolyÉthylèneTéréphtalate (PET) [72]. Dans le cas du PEEK
semi-cristallin, Atkinson a calculé une énergie d’activation du vieillissement de 800 kJ.mol−1.
Par rapport au PEKK, il apparaît que les cinétiques de vieillissement physique du PEEK semi-cristallin
sont beaucoup plus lentes. En effet, comme le montre la Figure I.12, un refroidissement contrôlé à
une vitesse de 0,5 °C.min−1 n’induit pas de vieillissement physique de l’échantillon. Cette différence
peut s’expliquer par le fait que le PEEK ne présente pas de défauts structurels sur sa chaîne principale
à la différence du PEKK où des défauts sont apportés par le ratio T/I. La présence de ces défauts va en
effet faciliter l’apparition du vieillissement physique. Ce phénomène a également été mis en évidence
sur le PEEK en comparant son vieillissement avec celui du PEEK LM (Low-Melting). Comme pour le
PEKK, le PEEK LM est obtenu en insérant des défauts structurels (i.e. des fonctions isophtaliques) sur
la chaîne principale ce qui a pour effet de diminuer sa température de fusion. En effet, la Figure I.13
montre que pour une même durée de recuit, le PEEK LM présente un vieillissement physique plus
important que le PEEK.
L’influence du vieillissement physique sur les propriétés des PAEK n’a pratiquement pas été étudié. Il a
tout de même été mis en évidence que le vieillissement physique du PEEK induit une augmentation de
son module mécanique [73]. Cependant, ce comportement est classique pour de nombreux polymères.
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Figure I.12 – Thermogrammes ACD d’un échantillon
de PEEK non-vieilli et vieilli par un refroidissement à
0,5 °C.min−1 depuis T=Tg+50 °C jusqu’à T=Tg-50 °C.
Figure I.13 – Comparaison du vieillissement du PEEK
et du PEEK LM après 1 h et 15 h à une isotherme de
T = Tg-10 °C.
I.3.1.ii Vieillissement chimique
Stabilité thermique à l’état fondu
La stabilité thermique à l’état fondu des PAEK a été longuement étudiée afin d’optimiser les processus
de mise en forme de matériaux à matrice PAEK.
Du fait de leur structure chimique similaire, la dégradation thermique des différents PAEK est analogue
[74–76]. La Figure I.14 présente l’évolution de la masse d’un échantillon de PEEK lors d’une rampe en
température en atmosphère inerte (azote) et oxydante (air synthétique) [77].
Figure I.14 – Évolution de la masse d’échantillons de PEEK au cours d’une rampe en température (10 °C.min−1)
sous atmosphère inerte et oxydante (extrait de [77]). Insert : dérivée du signal.
Sous azote et sous air, un phénomène de dégradation intense est observé à partir d’environ 550 °C. Cette
température de début de dégradation est élevée en comparaison de nombreux polymères : e.g. ≈300 °C
pour une matrice PolyEpoxy [78, p. 74], ≈350 °C pour du PolyAmide 6,6 [79] ou ≈500 °C pour du
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PTFE [80]. Ce premier phénomène de dégradation est associé à la scission homolytique aléatoire
de la chaîne principale au niveau des liaisons éther et cétone [81, 82]. Cette scission homolytique
conduit à la production d’espèces volatiles et à une réticulation au niveau des cycles aromatiques.
Les principaux produits volatils qui résultent de cette dégradation sont le monoxyde de carbone, de
dioxyde de carbone et le phénol mais également en moindre importance du benzofurane [83].
En présence d’oxygène, un second mécanisme de dégradation succède au premier et conduit à une
dégradation totale du polymère. Il correspond à l’oxydation du résidu de la première dégradation.
Le signal dérivé montre que ce deuxième phénomène de dégradation est complexe et se déroule en
plusieurs étapes superposées. Pour le moment, la littérature ne donne aucune information quant aux
mécanismes à l’origine de cette dégradation.
Des études de dégradation en conditions isothermes entre 400 °C et 500 °C ont permis de calculer une
énergie d’activation de la dégradation de 250 kJ.mol−1 pour le PEEK [84] et de 145 kJ.mol−1 pour le
PEKK [70]. Cette différence a été expliquée par le taux de cétones supérieur dans le PEKK qui limite
la délocalisation électronique sur la chaîne principale et diminue sa stabilité. De plus, les défauts
supplémentaires apportés par l’ajout de fonctions isophtaliques sur la chaîne principale déstabilisent
d’autant plus le polymère.
Cependant, la littérature fait ressortir que peu d’études se sont intéressées à l’évolution des propriétés
des PAEK avec le vieillissement.
Nam et Seferis ont soumis sous azote des échantillons de PEEK à un vieillissement isotherme à 450 °C
suivi d’une trempe [85]. Ils ont observé une augmentation de la température de cristallisation froide Tcc
et une diminution de la température de fusion Tf après vieillissement. L’augmentation de Tcc indique
que les macromolécules de la phase amorphe ont besoin de plus d’énergie pour cristalliser. Les nœuds
de réticulation créés par le vieillissement limitent la mobilité des macromolécules. Cependant, les
auteurs n’ont pas observé d’augmentation de la température de transition vitreuse Tg qui accompagne
souvent un phénomène de réticulation.
Dans le cas de PEKK 60/40, Choupin et al. ont observé qu’un vieillissement à 400 °C sous azote induit
une augmentation significative de Tg passant de ≈157 °C à ≈164 °C après 250 min de vieillissement
[86]. Cette augmentation de Tg s’accompagne également d’une augmentation de la viscosité des
échantillons qui est cohérente avec une réticulation des macromolécules. Par rapport au PEEK, il
semble que les défauts structurels apportés par les fonctions Isophtalique sur le PEKK diminuent sa
stabilité vis-à-vis du vieillissement thermique et favorise la réticulation (augmentation de Tg).
Vieillissement thermique en-dessous de la température de fusion
Aux temps courts, des isothermes réalisées entre la transition vitreuse et la fusion induisent dans les
PAEK un phénomène de cristallisation secondaire de la phase amorphe [87, 88]. Ce phénomène se
traduit en analyse calorimétrique par l’apparition d’un pic endothermique proche de la température
d’isotherme.
Pour des temps d’isotherme plus longs, la température va induire des modifications chimiques du
polymère. La Figure I.15 présente la différence entre la température de transition vitreuse Tg et sa
valeur initiale Tg0 en fonction du temps de vieillissement pour différentes isothermes [89]. Cette figure
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montre une augmentation de la température de transition vitreuse avec le temps de vieillissement.
Cette augmentation est d’autant plus rapide que la température de vieillissement est importante
et indique que le mécanisme de vieillissement prédominant est la réticulation du polymère. Les
composés volatils principaux qui résultent de la dégradation sont l’anhydride benzoïque et le benzoate
de phényle : le mécanisme de dégradation à ces températures est différent de celui à l’état fondu.
Figure I.15 – Différence entre la température de transition vitreuse Tg et sa valeur initiale Tg 0 en fonction du
temps de vieillissement à 250 °C en vert, 280 °C en orange, 300 °C en rouge et 320 °C en bleu (extrait de [89]).
Mylläri et al. ont étudié l’évolution des propriétés mécaniques du PEEK au cours de son vieillissement
isotherme à 250 °C [90]. Ils observent principalement une diminution importante de l’élongation à la
rupture du PEEK : de ≈300 % à ≈10 % après 128 jours de vieillissement. La réticulation rigidifie le PEEK
et le rend moins ductile.
I.3.2 Vieillissement sous irradiations
La littérature concernant l’étude du vieillissement des matériaux polymères (thermoplastiques ou
thermodurcissables, structuraux ou élastomères, . . . ) sous irradiations (UV, électronique, gamma, . . . )
est très vaste. Cependant, le nombre d’études concernant le comportement des PAEK vis-à-vis de ces
irradiations est plus limité. En effet, une revue de la littérature met en évidence que le vieillissement par
irradiation a été étudié uniquement pour le PEEK et principalement pour des applications nucléaires,
i.e. irradiation en milieu oxydant.
I.3.2.i Irradiation UV
Du fait de la présence de groupements aromatiques sur la chaîne principale, les PAEK sont potentielle-
ment sensibles aux irradiations UV [91].
L’irradiation UV du PEEK sous air conduit à une oxydation de surface du polymère. En effet, Shard et
Badyal ont observé par analyse XPS une augmentation du ratio Oxygène / Carbone avec notamment
l’augmentation du nombre de fonctions cétone et la formation de fonctions ester [92]. Cette oxydation
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s’accompagne d’une diminution de l’aromaticité (4) du PEEK et indique que ce sont principalement les
cycles aromatiques qui sont endommagés.
Ferain et Legras ont étudié l’évolution de la masse molaire moyenne du PEEK après irradiation UV sous
vide [93]. Ils observent une diminution drastique de la masse molaire du PEEK, d’un facteur 3 environ.
Cette diminution de la longueur des chaînes limite leur cristallisabilité et conduit à une diminution de
la température de cristallisation et du taux de cristallinité du polymère. Cependant, Nakamura et al.
ont observé pour des temps d’exposition plus longs une augmentation de 10 °C de la température de
transition vitreuse du PEEK [94]. Ils associent cette augmentation à une réticulation prédominante du
PEEK. Ce phénomène de réticulation a également été observé par Mylläri et al. au travers de l’évolution
de la viscosité à l’état fondu du PEEK [95]. En effet, ils observent une augmentation de la viscosité avec
le temps de vieillissement.
L’influence d’irradiations UV a été étudiée uniquement dans le cadre des propriétés mécaniques
du PEEK. Globalement, une dégradation de ces propriétés est observée. Mylläri et al. notent une
diminution nette de l’élongation à la rupture du PEEK [95]. Nakamura et al. ont également mis en
évidence une augmentation de la limite d’élasticité après vieillissement [94]. Ces évolutions sont
cohérentes avec une réticulation du PEEK.
I.3.2.ii Irradiations γ et électronique
Figure I.16 – Rendement radicalaire en fonction du
vieillissement pour différents polymères aromatiques
soumis à des irradiations γ à 77 K (extrait de [96]).
Les PAEK sont reconnus pour leur propriété de
résistance aux radiations γ et électronique. Cette
résistance a notamment été mise en évidence
par Heiland et al. qui ont mesuré par Résonance
Paramagnétique Électronique le rendement ra-
dicalaire (i.e. le nombre de radicaux créés) de
différents polymères aromatiques lors de leur ir-
radiation γ à 77 K et sous vide [96]. La Figure I.16
présente ce rendement radicalaire en fonction
du vieillissement.
Le rendement radicalaire du PEEK évolue len-
tement avec le vieillissement par rapport aux
autres polymères. Peu de radicaux sont créés
lors de l’irradiation et donc le nombre de mo-
difications chimiques reste faible. Cependant,
l’irradiation γ ou électronique du PEEK conduit
tout de même à une modification de sa structure
physico-chimique et de ses propriétés physiques.
4. En chimie organique, l’aromaticité décrit les structures chimiques cycliques présentant un système π conjugué qui les
rend particulièrement stable grâce à la délocalisation électronique.
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Vieillissement chimique
Hegazy et al. ont étudié le dégagement de gaz provoqué par l’irradiation électronique d’échantillons
PEEK amorphe et semi-cristallin [97]. Ils ont observé un dégagement de différentes molécules, principa-
lement H2, CO2 et CO. Ce dégagement augmente proportionnellement avec la durée de vieillissement.
À partir de ces données, ils ont proposé un ensemble de mécanismes de radiolyse (confère Figure I.17)
pouvant conduire à la formation de ces molécules. Ces mécanismes génèrent également des radicaux
sur les chaînes de PEEK qui en se recombinant vont entraîner la réticulation des macromolécules.
Figure I.17 – Mécanismes de radiolyse du PEEK sous faisceau électronique proposés par Hegazy [97].
Finalement, ils ont constaté un dégagement de gaz plus important dans le cas du PEEK amorphe
indiquant une résistance à l’irradiation plus faible que le PEEK semi-cristallin. Cette différence a été
expliquée par une mobilité des radicaux plus importante dans la phase amorphe entraînant une plus
grande réactivité.
Hegazy et al. ont également étudié par analyse calorimétrique l’influence d’irradiation γ sur la structure
physico-chimique du PEEK [98]. Dans la phase amorphe, ils ont mis en évidence une augmentation
avec le vieillissement de la température de transition vitreuse du PEEK. Ils ont associé cette évolution
à une diminution de la mobilité des macromolécules due à un phénomène de réticulation. Cette
réticulation a également été observée pour le PEEK par Richaud et al. qui ont mis en évidence une
augmentation du rapport G(S)/G(X) avec la dose ionisante lors d’irradiation γ [99]. Ils ont également
noté un phénomène d’amorphisation qui se caractérise par une diminution de l’enthalpie de fusion
des échantillons.
Évolution du comportement mécanique
L’évolution des relaxations mécaniques du PEEK après irradiation électronique a été étudiée par Sasuga
et Hagiwara [100]. Ils ont observé l’apparition d’une relaxation mécanique juste avant la transition
viscoélastique, dont l’intensité augmente avec la dose ionisante. Elle a été associée à un réarrangement
de chaînes souples vers un assemblage plus rigide permis par la scission des chaînes. Ils ont également
mis en évidence que l’irradiation induit de la réticulation dans la phase amorphe. En effet, ils ont
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constaté un décalage de la transition viscoélastique vers des températures plus élevées indiquant une
diminution de la mobilité des macromolécules de la phase amorphe.
Ils se sont aussi intéressés à l’évolution des propriétés mécaniques élongationnelles du PEEK après
irradiation [101]. Cette étude a principalement mis en évidence une grande diminution dans les
propriétés ultimes du PEEK. En effet, pour le PEEK amorphe, l’élongation à la rupture passe de
296 % pour le PEEK non-irradié à 52 % pour une irradiation de 50 MGy et la contrainte à la rupture
diminue de 132 à 58 MPa. Dans le cas du PEEK semi-cristallin, la contrainte à la rupture diminue moins
brutalement. Cette observation est cohérente avec le fait que le PEEK semi-cristallin est plus stable
sous irradiation. Ils observent également une augmentation du module mécanique des échantillons
qui est cohérente avec une réticulation prédominante des macromolécules.
Évolution du comportement électrique
L’influence d’irradiation électronique sur le comportement électrique du PEEK a été étudiée par
Spectroscopie Diélectrique Dynamique [102, 103] et par Courants Thermostimulés [104].
Comme pour le comportement mécanique, ces études ont révélé une augmentation de la température
de la manifestation diélectrique de la transition vitreuse avec la dose (Figure I.18). Cette augmentation
a été expliquée par une diminution du volume libre induit par la réticulation des chaînes polymères.
Les auteurs ont également mis en avant un élargissement de la distribution des temps de relaxation
avec la dose. En effet, la réticulation des macromolécules augmente l’hétérogénéité de l’environnement
des entités relaxantes et donc la distribution des temps de relaxation.
Figure I.18 – Thermogrammes de la permittivité conservative ε′r et dissipative ε′′r pour différents niveaux de
dose (extrait de [102]).
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La technique des Courants Thermostimulés a permis de mettre en évidence l’apparition d’un pic de
conduction à haute température dans le cas de PEEK irradié et qui disparaît après un premier passage.
Ce phénomène est expliqué par la présence d’électrons piégés sur des sites stables qui s’évacuent lors
de la montée en température.
I.4 Composites polymères conducteurs et transport de charges dans les
PAEK
I.4.1 Percolation électrique
La percolation est un phénomène qui est caractérisé par la transition critique d’un régime ou état vers
un autre. Ce terme de percolation a été utilisé pour la première fois dans l’étude de l’écoulement d’un
fluide dans un matériau poreux [105]. De manière plus précise, la théorie de la percolation caractérise
de manière statistique la connectivité d’objets dispersés dans un système.
Le seuil de percolation pc définit la quantité d’objets p nécessaire pour changer la connectivité de ces
objets. En-dessous de ce seuil, le nombre d’objets n’est pas suffisant pour établir une connectivité à
longue distance. Au-dessus, la continuité des objets se fait dans tout le système, il y a alors formation
d’un amas percolant qui correspond à l’ensemble des objets dont la connectivité se fait dans tout le
système. La Figure I.19 schématise le changement de connectivité au passage du seuil de percolation.
Figure I.19 – Schéma du changement de connectivité d’objets sphériques lors du passage du seuil de percolation
pc dans un système 2D. L’amas percolant est représenté en rouge.
Ce changement de connectivité est repéré par le point où le paramètre décrivant le système prend une
valeur critique. En reprenant le cas de l’écoulement d’un fluide dans un milieu poreux, le coefficient
de diffusion permet de décrire le système. En effet, au passage du seuil de percolation, ce paramètre
va augmenter de manière brutale traduisant la continuité des pores dans le milieu. Des phénomènes
de percolation peuvent être observés dans de nombreux domaines et systèmes; i.e. pour décrire la
propagation d’un virus au sein d’une population (5) ou la propagation d’un feu dans une forêt. Dans le
cadre de ce travail, seul le phénomène de percolation électrique, qui est une percolation géométrique,
sera étudié.
5. Lors de l’épidémie du coronavirus covid-19 en 2020, les dispositifs de confinement mis en place dans les pays touchés
avaient pour but de limiter la propagation du virus en limitant les contacts humains, i.e. en limitant la connectivité entre
individus.
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I.4.1.i Loi de percolation électrique
La percolation électrique est définie comme la transition d’un état isolant électrique à un état conduc-
teur. Ce type de percolation est observé lors de l’insertion d’objets conducteurs dans une matrice
isolante électrique qu’elle soit inorganique [106, 107] ou organique [108, 109]. Dans ce type de per-
colation, la conductivité électrique du composite est proche de celle de la matrice en-dessous de
pc : la formation d’amas conducteurs isolés ne permet pas un transport de charges au travers des
particules. Au-dessus de pc , la formation d’amas conducteurs percolants conduit à une conductivité
électrique dans le volume des échantillons. Sur des composites à matrice PVDF chargés en nanofils
d’or, une étude a montré que la conduction entre particules se fait par effet tunnel à basse température
et par saut électronique à plus haute température [110, p. 91-92]. Au-dessus de pc , l’évolution de la
conductivité avec le taux de charges p varie selon une loi de puissance qui traduit l’augmentation
brutale de la conductivité [111, 112]. Cette loi de puissance est formalisée par l’équation I.4.
σ(p) =σ0(p −pc )t (I.4)
Avec σ0 une constante qui dépend de la conductivité électrique des charges et t un exposant associé
à la dimensionnalité du système. Un exposant t compris entre 1,6 et 2,0 traduit une dispersion des
charges en 3D alors qu’un exposant compris entre 1,1 et 1,3 est caractéristique d’une dispersion 2D des
charges [112]. Dans le cas de système 3D, le taux de charges p et le seuil de percolation pc s’exprime
en %vol. de charges par rapport à la matrice. Dans le cas de particules sphériques, Scher et Zallen ont
montré par des simulations Monte-Carlo que le seuil de percolation pc est de 15 %vol. [113].
I.4.1.ii Influence du facteur de forme sur le seuil de percolation
Le facteur de forme ξ des charges est défini comme le rapport de leur plus grande longueur L sur leur
diamètre D. Pour une particule sphérique, ξ est donc égale à 1. Le seuil de percolation est fortement
dépendant de ce facteur de forme comme le montre la Figure I.20 extraite de [109]. En effet, dans le
cas de particules d’argent sphériques dispersées dans un polymère, l’équation I.4 a permis de calculer
une valeur de pc de 10,8 %vol.. Dans le cas de nanofils d’argent (ξ=220) dispersés dans la même matrice,
la valeur de pc est de 0,55 %vol..
Dans le cas de particules à très haut facteur de forme (L À D), Balberg et al. ont développé la théorie
du volume exclu permettant de relier le seuil de percolation au facteur de forme des objets dispersés
[114, 115]. Dans cette théorie, le volume exclu est défini comme le volume dans lequel le centre d’un
autre objet identique ne peut pénétrer, i.e. il ne peut y avoir interpénétration de deux objets.
Dans le cas d’un bâtonnet (6) (ξÀ 1), le volume exclu Vexclu, bât . est donné par l’équation I.5.
Vexclu, bât . =
32
3
πr 3 +8πLr 2 +4L2r 〈sinγ〉 (I.5)
Où γ correspond à l’angle entre deux bâtonnets. Ainsi, 〈sinγ〉 correspond à la moyenne des sinγ dans
le système et caractérise l’anisotropie de l’orientation des bâtonnets. Dans le cas d’une orientation
aléatoire et isotrope, 〈sinγ〉 = π4 .
6. Dans leur calcul, Balberg et al. considèrent les bâtonnets comme des cylindres de longueur L et de diamètre D = 2r
dont chaque extrémité est une demi-sphère de rayon r .
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Figure I.20 – Conductivité électrique continue σDC en fonction du pourcentage volumique de charges pour des
particules d’argent sphériques ξ=1 (■) et pour des nanofils d’argent ξ=220 (N) (extrait de [109]).
Balberg et al. ont montré que le maximum possible du volume exclu total (i.e. de tous les bâtonnets du
système) était Vmaxexclu, tot al = 4L2r Nc = 1,8 où Nc correspond au nombre de bâtonnets critique (i.e. au
seuil de percolation). Cependant, dans le cas d’une dispersion réelle et homogène, le volume exclu
total est majoré par cette valeur. Dans le cas d’une dispersion aléatoire, il est nécessaire de prendre en
compte le facteur 〈sinγ〉 =π/4. Ainsi, le volume exclu critique d’une dispersion réelle Vcr i t .exclu est donné
par l’équation I.6.




Sachant que le rapport du volume exclu critique d’un bâtonnet par le volume d’un bâtonnet est
proportionnel, dans le cas d’une répartition aléatoire, au facteur de forme, il en découle l’équation I.7.
Vcr i t .exclu = Nc Vbât . ×2ξ= 1,4 (I.7)
Comme la fraction volumique pc de bâtonnets au seuil de percolation est égale au produit Nc Vbât ., on




La Figure I.21 représente l’évolution du seuil de percolation de bâtonnets en fonction du facteur de
forme. Cette relation montre que pc est inversement proportionnel au facteur de forme des particules :
plus les objets sont anisotropes, plus la percolation se fait à des faibles taux de charges. Cependant, cette
loi n’est valable que pour des facteurs de forme élevés (L À D) : dans le cas de particules sphériques
cette relation donne pc = 70 %vol. ce qui est très éloigné de la valeur de 15 %vol. calculée par Scher
et Zallen. De plus, elle ne s’applique qu’à des particules en forme de bâtonnets. En effet, la relation
pc = f (ξ) dépend de la forme des objets. Notamment, Mathew et al. ont montré dans le cas de disques
que cette relation de proportionnalité s’écrit pc = 1−exp(−1/ξ) [116].
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Figure I.21 – Seuil de percolation de bâtonnets en fonction du facteur de forme calculé à partir de l’équation I.8.
Il est également essentiel de noter que ces valeurs de seuil de percolation sont données dans le cadre
d’un système 3D. En effet, le seuil de percolation dans un système de dimension plus faible va se décaler
vers des nombres critiques d’objets Nc plus importants. Cette augmentation du seuil de percolation
est expliquée par la diminution du nombre de degré de liberté des objets. Dans le cas d’objet de facteur
de forme ξ = 1 dispersé dans un système 2D, Scher et Zallen ont calculé un seuil de percolation de
44 %vol. [113]. Dans le cas d’un système 1D, la percolation ne peut se faire que si le système entier est
rempli d’objets, i.e. pc = 100 %vol..
I.4.1.iii Influence de la dispersion sur le phénomène de percolation
Les hypothèses de la loi développée par Balberg et al. supposent que la dispersion des objets est
homogène (i.e. sans agrégats d’objets) et isotrope (7) (i.e. sans orientation préférentielle des objets).
Dans le cas d’une dispersion expérimentale, la formation d’agrégats et l’orientation préférentielle
due au procédé de mise en forme des échantillons vont modifier la valeur du seuil de percolation.
Par exemple, dans l’étude de Rivière et al. (confère Figure I.20), les composites chargés en particules
sphériques d’argent présentent un seuil de percolation de 10,8 %vol.. Cela indique que les particules
ont tendance à former des agrégats qui conduisent à une augmentation de leur facteur de forme
apparent et donc à une diminution du seuil de percolation. Dans cette même étude, les composites
chargés en nanofils d’argent (ξ = 220) présentent un seuil de percolation de 0,55 %vol. qui, en reprenant
l’équation I.8, donnent un facteur de forme de 128. Ce facteur de forme calculé est plus petit que
le facteur de forme réel des objets. Les auteurs de l’étude n’observant pas d’agrégats de fils par
Microscopie Électronique à Balayage qui induiraient une diminution du facteur de forme, ils en
concluent que cette différence est induite par une orientation des nanofils dans les échantillons
qui conduit à une augmentation du volume exclu total et donc à une augmentation du seuil de
7. Cette hypothèse est constamment vraie dans le cas de particules sphériques qui ne peuvent pas avoir d’orientation
préférentielle.
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percolation. Une étude récente a montré l’influence significative de l’orientation en obtenant des
seuils de percolation supérieurs à 20 %vol. dans le cas de composites à base de PolyMethylMethAcrylate
(PMMA) chargé en fibres de carbone à très haut facteur de forme (ξ > 800) orientées par extrusion dans
des capillaires [117].
Figure I.22 – Seuil de percolation de bâtonnets en fonc-
tion du facteur de forme selon les modèles de Balberg et
de Philipse.
Des modèles ont été développés afin de prendre
en compte la dispersion sur la valeur du seuil de
percolation. Dans le cas de bâtonnets, Philipse et
Wiereng ont proposé un modèle permettant de
rendre compte de leur agrégation sous forme de
fagots (diminution du facteur de forme) ou sous
forme de cordes (augmentation du facteur de
forme) [118]. Pour chaque configuration, ils ont
mis au point une équation permettant de relier le
seuil de percolation au facteur de forme apparent
qui dépend du nombre moyen n de bâtonnets
agrégés. Il s’agit respectivement de l’équation I.9
et de l’équation I.10. De manière cohérente, la
formation de fagots conduit à une augmentation
du seuil de percolation alors que la formation










I.4.1.iv Influence de la nature des charges sur le niveau de conductivité
Le niveau de conductivité atteint après le seuil de percolation est contrôlé par la nature des charges
utilisées pour la réalisation des composites peu importe le facteur de forme. Il a été montré que les
composites chargés en particules carbonées présentaient des conductivités de l’ordre de 10−2 S.m−1
[119, 120] alors que des composites chargés en particules métalliques présentaient des conductivités
de l’ordre de 102 S.m−1 [109, 121]. Cette différence de conductivité est due à la densité de porteurs
de charges entre composés carbonés et métaux. En effet, dans le cas de nanotubes de carbone cette
densité est de l’ordre de 1015 électrons.cm−3 à 300 K [122] et de 1022 électrons.cm−3 dans le cas de
l’argent (8).
Il est également essentiel de noter que le niveau de conductivité atteint après le seuil de percolation
est nettement inférieur à la conductivité du matériau massif, e.g. la conductivité de l’argent est de
6,4×107 S.m−1 contre ≈102 S.m−1 dans les composites chargés en nanofils d’argent. Cette différence est
expliquée par le fait qu’après le seuil de percolation les charges conductrices ne sont pas directement
en contact, i.e. le polymère est toujours présent entre les charges. Ainsi, la conduction entre les charges
se fait par saut électronique ce qui limite directement la conductivité dans le composite.
8. Cette densité de porteurs de charges a été calculée en utilisant l’équation n = NAZρM où n est la densité de porteurs de
charges (électrons.cm−3), NA le nombre d’Avogadro (mol
−1), Z le nombre d’électrons de valence, ρ la masse volumique du
matériau (g.cm−3) et M la masse molaire (g.mol−1) [123].
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I.4.2 Conductivité électrique des PAEK et des composites PAEK / charges conductrices
I.4.2.i Transport de charges dans les PAEK
Comme pour la grande majorité des polymères, la conductivité électrique des PAEK est activée par la
température selon une loi d’Arrhénius (σDC ∝ exp(−Ea/T)).
Dans le cas du PEEK, Das-Gupta et Doughty ont mesuré une énergie d’activation à haute température
(i.e. au-dessus Tg) de 2,2 eV [124]. Cette valeur est relativement importante comparée à celles rencon-
trées de manière générale dans les matériaux polymères : e.g. ≈0,6 eV pour du PET [125], ≈0,9 eV pour
du PVDF [126] ou ≈0,4 eV pour un élastomère silicone [127]. Cette énergie d’activation élevée a été
expliquée par la présence des cycles aromatiques sur la chaîne principale des PAEK qui conduisent à
des électrons fortement liés. Cependant, Kim et Ohki ont montré que la conduction dans le PEEK est de
type ionique [128]. Les ions étant des espèces plus imposantes que des électrons, l’énergie d’activation
qui leur est associée est plus importante et explique cette valeur élevée.
De plus, le passage de la transition vitreuse du polymère a une influence sur le transport de charges
dans le polymère. En effet, Kim et Ohki ont mesuré pour le PEEK une énergie d’activation de 0,48 eV
en-dessous de Tg. Ils ont notamment calculé que la distance de saut ionique était de 2,9 nm avant Tg et
de 3,9 nm après. Cette augmentation de la distance de saut est expliquée par une mobilité des ions plus
importante permise par l’augmentation des degrés de liberté des macromolécules au passage de la
transition vitreuse. Cette augmentation de mobilité se traduit par une augmentation plus rapide avec
la température au-dessus de Tg et donc par une énergie d’activation plus importante. Ce phénomène a
déjà été observé pour différents polymères synthétiques tels que le PET ou le PVC [129]. Pour ces deux
polymères, ils ont observé une augmentation de 0,61 eV à 2,77 eV et de 0,48 eV à 3,47 eV respectivement.
Ces valeurs sont du même ordre de grandeur que pour le PEEK.
Dans le cas des autres PAEK, aucune étude ne s’est intéressée au comportement électrique en tem-
pérature de la matrice seule. Cependant, étant donné la structure similaire de ces polymères, ces
phénomènes devraient être identiques.
I.4.2.ii Composites PAEK / charges conductrices
La mise en œuvre de composites à matrice hautes performances comme les PAEK implique de passer
par une dispersion en voie fondue, ces polymères ne possèdent pas de solvant (9).
La méthode la plus couramment utilisée pour réaliser ce mélange est l’extrusion, mono-vis ou bi-
vis. Cependant, l’extrusion bi-vis permet une meilleure dispersion des charges grâce à des forces
de cisaillement plus importantes. Il est alors essentiel de bien définir les paramètres de mélange
(e.g. vitesse de rotation, température) afin de ne pas endommager les charges, notamment celles
ayant un facteur de forme élevé. Dans sa thèse, Delphine Carponcin a mis en évidence l’influence
des paramètres de mélange sur la conductivité au-dessus du seuil de percolation de composites
PA / NanoTubes de Carbone [130]. En effet, la Figure I.23 montre que ces paramètres d’extrusion ont
une influence significative sur la conductivité finale des composites. Une vitesse de rotation trop
9. Dans le cas du PEEK, la littérature présente souvent l’acide sulfurique à chaud comme un solvant mais cette dissolution
implique la dégradation du polymère par un mécanisme de sulfonation.
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importante associée à un temps de mélange trop long induit une diminution nette de la conductivité
des échantillons. Cette évolution est expliquée par une diminution du facteur de forme des nanotubes.
Figure I.23 – Conductivité électrique de composites PA / Nanotubes de carbone chargés à 1,9 %vol. en fonction
des paramètres de mélange par extrusion (extrait de [130]). L’abréviation rpm signifie rotation par minute.
Il est important de noter que les composites à matrice PAEK chargés en particules conductrices sont
réalisés dans une optique de conductivité électrique et leurs propriétés de transport de charges sont
uniquement étudiées au-dessus du seuil de percolation. Dans le cadre de ce travail qui vise à optimiser
les propriétés électriques du PEEK en restant en-dessous du seuil de percolation, ces études sont
présentées à titre indicatif.
Composites PAEK / Charges carbonées
Les premiers composites conducteurs à matrice PAEK ont été obtenus à l’aide de charges carbonées.
Saleem et al. ont obtenu des composites conducteurs PEEK / Fibres de Carbone avec des conductivités
électriques de l’ordre de 10−4 S.m−1 [131]. Cependant, ils observent un seuil de percolation à un taux
de charges très élevé de ≈24 %vol. dont l’origine n’est pas expliquée.
P. Van Durmen a développé des composites conducteurs PEEK / NanoTubes de Carbone avec une
conductivité électrique de 10−1 S.m−1 et un seuil de percolation de 1,26 %mass. [132]. Cette étude a
notamment permis de montrer que la fonctionnalisation non-covalente des nanotubes avec de l’acide
palmitique permet également dans le cas de composites à matrice hautes performances de diminuer
la valeur du seuil de percolation. Cependant, l’effet de l’agent dispersant n’est pas aussi probant que
pour des composites à matrice thermodurcissable [133]. En effet, lors de la mise en œuvre à haute
température, il est probable que l’agent dispersant se dégrade et conduise à une réagglomération des
nanotubes.
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Plus récemment, Bessaguet et al. ont développé des composites PEKK / Graphène [120]. L’utilisation
de feuillets de graphène exfoliés a permis d’obtenir des composites conducteurs avec une conductivité
de 1 S.m−1.
Composites PAEK / Charges métalliques
La mise en œuvre de composites conducteurs à partir de matrice PAEK et de charges métalliques
est récente. Dans la littérature, Quiroga-Cortès et al. sont les premiers à avoir réalisé ce type de
composites en introduisant des nanofils d’argent dans une matrice PEKK permettant ainsi d’obtenir
une conductivité électrique élevée de 102 S.m−1 [134]. La difficulté de développer de tels composites
consiste en la réalisation du mélange matrice / charges sans détériorer les nanofils, très fragiles du
fait de leur haut facteur de forme. L’utilisation de ce type de charges a également permis d’optimiser
la conductivité électrique transverse de composites structuraux PAEK / Fibres de carbone continues
[135, 136].
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Chapitre II : Matériaux et démarche expérimentale
II.1 Matériaux
Ce travail de thèse se concentre sur l’étude du PolyEtherEtherKetone (PEEK) du fait de son utilisation
croissante dans l’industrie du spatial. Il s’agit d’un polymère thermoplastique semi-cristallin hautes
performances. Sa synthèse a été brevetée pour la première fois en 1963 par la société Union Carbide
mais le procédé utilisé aujourd’hui est celui de l’Imperial Chemical Industries daté de 1978. La structure
chimique du PEEK a déjà été présentée dans la Figure I.9.
Dans ce travail, le PEEK a été étudié sous forme de films non chargés et sous forme de composites
PEEK / Fibres Courtes de Carbone.
II.1.1 Films de PolyEtherEtherKetone
Pour étudier le vieillissement du PEEK par irradiation, deux types de films ont été étudiés : des films
hautement cristallins (PEEK nominal) de 100µm d’épaisseur et des films faiblement cristallins (PEEK
amorphisé) de 75µm d’épaisseur. Ces derniers ont été utilisés afin d’étudier l’influence du taux de
cristallinité sur le vieillissement de la structure physico-chimique. Ils correspondent respectivement
aux grades Aptiv® 1000 et Aptiv® 2000 produits par Victrex®.
II.1.2 Élaboration et mise en œuvre des composites PEEK / Fibres Courtes de Carbone
Afin d’optimiser les propriétés électriques du PEEK pour limiter les phénomènes de charge sur ce
polymère, des composites à matrice PEEK chargés en Fibres Courtes de Carbone ont été développés.
Ce type de charges a été sélectionné car elles permettent de conserver une faible densité, la masse
volumique des fibres étant proche de celle du PEEK. Le composite devant rester isolant, il n’est pas
nécessaire d’utiliser des charges métalliques qui ont une conductivité élevée.
Ces composites PEEK / Fibres Courtes de Carbone, acronyme PEEK / SCF par la suite, ont été obtenus
à partir de granulés de PEEK (grade 150G) et de granulés de PEEK chargés à 30 %mass. en Fibres Courtes
de Carbone (grade 450CA30).
Les équations permettant de remonter aux masses de granulés de PEEK et de PEEK / SCF 30 %mass. à
peser sont détaillées dans l’Annexe A.
II.1.2.i Protocoles de mise en œuvre des composites
Mélange par extrusion bi-vis
Le mélange des granulés de PEEK et des granulés PEEK / SCF 30 %mass. a été réalisé sur une extrudeuse
bi-vis Haake Minilab II de Thermo Scientific. L’extrudeuse a été utilisée en mode co-rotatif afin de
maximiser les forces de cisaillement et ainsi optimiser le mélange des charges dans la matrice. Les
paramètres d’extrusion sont une température de 360 °C et une vitesse de rotation de 30 tour/min.
Cette valeur de vitesse de rotation a été retenue car une étude a montré qu’elle permettait d’optimiser
le mélange tout en conservant l’intégrité des charges (i.e. sans les détériorer) [137]. La température
35
CHAPITRE II. MATÉRIAUX ET DÉMARCHE EXPÉRIMENTALE
d’extrusion a été sélectionnée 20 °C au-dessus de la température de fusion du PEEK. Le protocole
consiste à extruder une première fois le mélange de granulés à la fraction volumique souhaitée afin
d’obtenir des premiers joncs d’extrusion "pré-mélangés". Ces joncs d’extrusion sont extrudés une
seconde fois afin d’homogénéiser la dispersion des fibres courtes. La Figure II.1-a et la Figure II.1-b
présentent les images, obtenues par Microscopie Électronique à Balayage (MEB), respectivement
des cryofractures d’un jonc d’extrusion chargé à 5 %vol. et d’un jonc d’extrusion chargé à 10 %vol.. Ces
images ont été obtenues au Centre de Microcaractérisation Raimond Castaing sur un appareil de type
JEOL 7800F Prime.
(a) (b)
Figure II.1 – Images MEB en mode électrons secondaires de cryofractures de joncs d’extrusion chargés à 5 %vol.
(a) et à 10 %vol. (b).
Ces images de microscopie montrent que le protocole de mélange par extrusion permet d’obtenir une
dispersion homogène des fibres courtes (points blancs sur les images) dans la matrice. En effet, pour
ces deux fractions volumiques, aucun agrégat de fibres n’est observé. Elles montrent également que
l’extrusion induit une orientation préférentielle des fibres dans le sens du flux de matière (i.e. perpen-
diculairement au plan de la cryofracture). Des zones sphériques vides (zones sombres sur les images)
sont observées et correspondent à des bulles d’air introduites lors de l’extrusion.
Protocoles de mise en forme des échantillons composites
En fonction des essais à réaliser, les échantillons composites ont été mis en forme selon deux morpho-
logies différentes.
Afin de déterminer le seuil de percolation des fibres courtes, les échantillons ont été pressés à chaud
sous forme de pastille de 20 mm de diamètre et d’épaisseur comprise entre 1,0 mm et 1,5 mm. Le
protocole consiste à placer dans une empastilleuse des joncs d’extrusion préalablement divisés en
fragments d’environ 2 mm de long. Un démoulant silicone stable à haute-température (10) a également
été appliqué sur l’empastilleuse afin de limiter l’adhésion de la matrice PEEK sur celle-ci. L’empas-
tilleuse est alors chauffée pendant 10 min à 360 °C afin de laisser le temps au PEEK de passer à l’état
fondu puis une pression est appliquée et maintenue pendant 10 min supplémentaires.
10. Référence : CIREX Si 041 WB.
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Pour les essais de vieillissement par irradiation, il a été nécessaire de mettre en œuvre les échantillons
composites sous forme de films de 200µm d’épaisseur afin de permettre un vieillissement uniforme
dans le volume des échantillons (confère partie II.2). Ces films sont obtenus par deux pressages à
chaud successifs. Le premier consiste à presser les joncs d’extrusion sous la forme de films d’épaisseur
non-contrôlée. Pour cela, ils sont placés entre deux feuilles de Kapton® elles-mêmes placées entre deux
plaques d’aluminium. L’utilisation de ces feuilles de Kapton® empêche le PEEK d’adhérer aux plaques
métalliques. L’ensemble est alors chauffé à 360 °C pendant 5 min puis une pression est appliquée et
maintenue pendant 5 min supplémentaires. Les films ainsi obtenus sont alors découpés, empilés
et pressés une seconde fois selon la même procédure. Cependant, afin de contrôler l’épaisseur des
échantillons finaux, des clinquants d’aluminium de 250µm d’épaisseur sont disposés aux extrémités
des plaques métalliques entre les feuilles de Kapton®. L’utilisation de clinquants de 250µm pour
obtenir des échantillons de 200µm d’épaisseur est justifiée par le fait que lors du retour à température
ambiante, la cristallisation du PEEK va engendrer une diminution d’épaisseur des échantillons.
II.1.2.ii Seuil de percolation des fibres courtes de carbone
La Figure II.2 présente la conductivité σ′ en fonction de la fréquence pour différents composites
PEEK / SCF (graphe de gauche) et la conductivité σ′
10−2 Hz
en fonction du pourcentage volumique en
Fibres Courtes de Carbone (graphe de droite).
Figure II.2 – À gauche : Conductivité σ′ à 25 °C en fonction de la fréquence pour différents composites
PEEK / SCF. À droite : Conductivité σ′, à 10−2 Hz et à 25 °C, en fonction du pourcentage volumique en fibres
courtes de carbone. Les points vides correspondent aux pourcentages volumiques ne présentant pas de plateau
à 10−2 Hz et les points pleins à ceux présentant un plateau à 10−2 Hz.
Deux régimes de conductivité sont observés avec l’augmentation du taux de fibres courtes. Une conduc-
tivité de l’ordre de 10−13 S.m−1 est observée pour des taux de charges faibles puis une augmentation
brutale associée à la percolation des fibres conduit à des niveaux de conductivité d’environ 10−4 S.m−1.
En utilisant l’équation I.4 pour ajuster les données, un seuil de percolation pc de 9,0 %vol. est obtenu.
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D’après l’équation I.8, ce seuil de percolation correspond à un facteur de forme ξ=7,8. À l’aide d’un
logiciel de traitement d’images, l’analyse des images MEB a permis de mesurer un diamètre moyen
des fibres de (7,2±0,5)µm et une taille moyenne des fibres de (57±8)µm. Ces mesures permettent de
calculer un facteur de forme des fibres de 7,9 qui est cohérent avec celui calculé à partir du seuil de
percolation.
Un des objectifs de ce travail de thèse est d’optimiser les propriétés électriques du PEEK afin de
limiter les phénomènes de charge de surface. Cependant, le PEEK est utilisé dans des applications
qui nécessitent qu’il reste isolant (11). Il est donc essentiel de travailler avec des taux de fibres courtes
inférieurs au seuil de percolation. Pour cela, le taux de charges de 3 %vol. a été sélectionné. Ainsi, dans
la suite de ce travail, seul le comportement du composite PEEK / SCF 3%vol. sera étudié.
II.2 Vieillissement expérimental des échantillons par irradiation électro-
nique
II.2.1 Interaction d’un faisceau d’électrons avec la matière
Pour pouvoir quantifier le vieillissement d’un matériau soumis à un flux d’électrons, la compréhension
des phénomènes de transfert d’énergie de l’électron au matériau est nécessaire. Dans cette optique, il
est essentiel de connaître les différentes interactions possibles des électrons avec la matière afin de
comprendre comment ces particules déposent de l’énergie. Il est alors possible de quantifier l’énergie
déposée lors d’une irradiation via le calcul du pouvoir d’arrêt du matériau.
II.2.1.i Interactions électrons – matière
Afin de prévoir la trajectoire d’un électron dans la matière, il est nécessaire de comprendre comment il
évolue à l’intérieur de celle-ci. Pour cela, il est essentiel de connaître les interactions qui peuvent se
produire et de quelles manières elles vont modifier la course et l’énergie d’un électron.
Elles peuvent être classées dans deux catégories : élastique ou inélastique. Une interaction élastique est
définie comme une interaction au cours de laquelle il y a conservation de l’énergie cinétique totale du
système. Dans le cas où l’énergie cinétique totale n’est pas conservée, l’interaction est dite inélastique.
Interactions électrons – nuages électroniques
Les électrons incidents peuvent interagir avec les électrons du nuage électronique des atomes. L’élec-
tron primaire est alors dévié de sa trajectoire et transfère une partie non-négligeable de son énergie à
l’électron du nuage électronique. En fonction de l’énergie transférée, deux types de processus peuvent
être observés : l’excitation ou l’ionisation.
• Phénomène d’excitation :
Dans le cas où l’énergie absorbée n’est pas suffisante, l’électron atomique peut être promu vers un
niveau énergétique de plus haute énergie. Dans ce cas, l’électron absorbe un quantum d’énergie
dont la valeur est égale à la différence d’énergie entre les deux niveaux.
11. La gamme de conductivité visée par l’ESA pour les polymères anti-statiques est [10−11 ; 10−8] S.m−1 [138].
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• Phénomène d’ionisation :
Dans le cas où l’énergie transférée à l’électron du nuage électronique est supérieure à l’énergie de
liaison, ce dernier est éjecté du cortège électronique : l’atome est ionisé. L’électron éjecté est alors
appelé électron secondaire par analogie aux électrons incidents nommés électrons primaires. S’ils
sont créés suffisamment proches de la surface, ils peuvent ressortir du matériau et être détectés.
C’est sur la détection de ce type d’électrons que se base en partie la technique de Microscopie Élec-
tronique à Balayage. Dans ce mode de fonctionnement, la détection de ces électrons permet de faire
une image de la topologie de surface. En effet, le rendement d’émission secondaire δ suit une loi de




Avec δ0 le rendement d’émission secondaire maximal à incidence normale, θ l’angle d’incidence du
faisceau d’électrons et n un coefficient qui dépend du matériau.
Interactions électrons – noyaux atomiques
Les électrons peuvent également interagir de manière coulombienne avec le noyau des atomes. Ces
interactions ont pour effet de dévier les électrons de leur trajectoire initiale et d’entraîner des pertes
d’énergie.
Cette perte d’énergie peut se traduire par deux phénomènes. Dans un premier cas, l’énergie cinétique
perdue par l’électron peut être transférée au noyau atomique. L’énergie totale du système est alors
conservée et la diffusion est dite élastique. Au cours de cette déviation par un atome de nombre de
masse A, l’énergie perdue par un électron incident peut être calculée, en fonction de l’énergie initiale
de l’électron E0 et de l’angle de déviation θ, par la relation suivante [140] :






Où Emax = E0(1,02+E0 ×10
−6)
465,7A
représente l’énergie maximale que peut perdre l’électron lors de cette
interaction.
Ainsi, pour des angles de déviation faibles, la perte d’énergie est négligeable par rapport à l’énergie
incidente de l’électron.
Par exemple, un électron de 200 keV dévié de 10 ° par un atome de fer (A = 56) perd 70 meV. Mais,
pour des angles de déviation importants (E = Emax lorsque θ = 180 °), cette perte d’énergie n’est plus
négligeable pour des atomes ayant un nombre de masse faible et des énergies initiales importantes.
Dans un second cas, l’énergie perdue n’est plus transférée au noyau atomique mais est convertie en
photon. En effet, la diminution de la quantité de mouvement de l’électron à l’approche du noyau
s’accompagne de l’émission d’un photon. Cette émission prenant son origine dans la décélération
d’un électron, elle est également appelée rayonnement continu de freinage ou Bremsstrahlung.
Dans cette interaction, l’électron peut perdre toute son énergie en produisant un photon d’énergie
E0 : la longueur d’onde maximale du photon émis est λmax = hc/E0. Ainsi, l’énergie du rayonnement
39
CHAPITRE II. MATÉRIAUX ET DÉMARCHE EXPÉRIMENTALE
émis peut prendre des valeurs continues dans la gamme [0; E0] eV. La distribution de l’intensité du
rayonnement en fonction de son énergie est décrite par la loi de Kramers [141]. Cette loi prévoit que
l’intensité maximale de l’émission correspond à une énergie proche de E0. De ce fait, pour des énergies
initiales importantes, la longueur d’onde de l’émission se trouve donc principalement dans le domaine
des rayons X.
L’électron primaire qui a perdu une partie de son énergie au cours d’une interaction, que ce soit avec
le noyau atomique ou le cortège électronique, a la possibilité de ressortir du matériau s’il est dévié vers
la surface : l’électron est alors appelé électron rétrodiffusé.
Pénétration d’un faisceau d’électrons dans un solide
En pénétrant dans un matériau, les électrons vont subir toutes les interactions décrites ci-dessus.
La Figure II.3 présente les trajectoires, simulées à l’aide du logiciel CASINO, d’électrons de 400 keV
pénétrant dans du silicium (ρSi = 2,33 g.cm−3).
Figure II.3 – Simulation CASINO de la pénétration
d’un faisceau d’électrons mono-énergétiques de 400 keV
dans un solide de silicium.
Le logiciel CASINO (acronyme pour "monte
CArlo SImulation of electroN trajectory in sO-
lids") est un logiciel libre qui permet de modéliser
par des méthodes Monte-Carlo l’interaction d’un
faisceau d’électrons avec un système d’objets
[142, 143]. Ce système peut être composé d’un
ou plusieurs solides caractérisés par leur com-
position chimique et leur densité. Ainsi, ce logi-
ciel ne prend pas en compte la structure physico-
chimique du matériau. Cependant, cette approxi-
mation est mineure car le paramètre jouant prin-
cipalement sur les interactions électrons–matière
est la masse des atomes.
Cette succession d’interactions va disperser les
électrons dans un volume appelé poire d’interac-
tions. Les dimensions (diamètre et profondeur)
de ce volume sont fonction de l’énergie des élec-
trons incidents et de la densité du matériau. La
portée d’un électron est alors définie comme la distance maximale parcourue dans le matériau avant
de s’arrêter. Pour les particules β (électrons et positons), les relations empiriques de Katz-Penfold [144]
permettent de calculer cette portée :
R = 0,412 E
1,265−0,0954ln(E)
ρ
[0,01 ≤ E ≤ 2,5MeV] (II.3)
R = 0,530 E−0,106
ρ
[E ≥ 2,5MeV] (II.4)
Où R est la portée des électrons (cm), E l’énergie des électrons incidents (MeV) et ρ la densité du
matériau (g.cm−3).
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Dans cette relation, le seul paramètre matériau pris en compte est la masse volumique de celui-ci. En
effet, le numéro atomique des atomes va jouer sur le nombre d’interactions et les pertes d’énergie qui
y sont associées alors que la masse volumique va jouer sur le libre parcours moyen des électrons et
donc sur la distance parcourue (i.e. sur la portée).
Les différents rayonnements issus de l’interaction des électrons avec le matériau proviennent de ce
volume mais d’une profondeur différente. Par exemple, les électrons Auger, qui ont une énergie faible
par rapport au faisceau incident, ne peuvent provenir que de l’extrême surface de l’échantillon : ceux
créés à une profondeur plus importante sont stoppés avant d’atteindre la surface, ce qui fait de la
Spectroscopie d’Électrons Auger une technique d’extrême surface. La Figure II.4 reprend cette poire
d’interactions en faisant apparaitre les différentes zones de production des rayonnements.
Figure II.4 – Schéma de la poire d’interactions et des différents rayonnements produits (extrait de [145]).
II.2.1.ii Pouvoir d’arrêt électronique d’un matériau et notion de dose ionisante
Pouvoir d’arrêt électronique
Cette succession de chocs va entraîner la diminution progressive de l’énergie de l’électron jusqu’à ce
qu’il soit stoppé. La perte d’énergie par unité de longueur de l’électron dEd x , couramment exprimée en
keV.µm−1, est définie comme la somme des pertes dues aux interactions élastiques et inélastiques, et
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(II.5)
Par définition, lors d’une collision élastique, l’électron incident ne transfère pas son énergie au milieu.
Ce type d’interactions ne provoque donc pas le vieillissement du matériau. Le pouvoir d’arrêt du maté-
riau est alors défini comme la somme des pertes d’énergie ionisantes (inélastiques et Bremsstrahlung)
que subit un électron primaire.
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La Figure II.5 présente le pouvoir d’arrêt du silicium simulé à l’aide du logiciel CASINO pour un
électron incident de 400 keV.
Figure II.5 – Simulation CASINO du pouvoir d’arrêt du silicium pour un électron de 400 keV.
Cette figure montre que le profil du pouvoir d’arrêt dans un matériau n’est pas linéaire. Le pouvoir
d’arrêt présente une augmentation progressive dans les premiers micromètres jusqu’à atteindre un
maximum vers 150µm, appelé pic de Bragg, puis diminue pour finalement devenir nul à partir de
≈520µm. Par la relation de Katz-Penfold, la portée d’un électron de 400 keV dans du silicium est de
510µm ce qui est conforme au résultat de la simulation.
De plus, l’aire sous la courbe du pouvoir d’arrêt correspond à l’énergie moyenne perdue par un électron
lors de sa course dans le matériau. Ici, elle vaut 379 keV. Cette valeur est 21 keV plus faible que l’énergie
des électrons incidents. Cet écart est dû à l’existence d’électrons rétrodiffusés qui une fois sortis
du matériau n’y déposent plus d’énergie, la moyenne de l’énergie transmise au matériau est alors
inférieure à l’énergie incidente.
Dose ionisante
Lors de l’irradiation d’un matériau, il est essentiel de quantifier l’énergie absorbée. La dose est un
paramètre qui permet d’évaluer la quantité d’énergie déposée dans le matériau et de "quantifier" les
dégâts de l’irradiation. La dose ionisante D, exprimée en Gray (12) (Gy ≡ J.kg−1), est alors définie par
l’équation II.6.








Avec ρ la masse volumique du matériau considéré (g.cm−3), (dE/d x)ionisant le pouvoir d’arrêt du
matériau (13) (keV.µm−1) et Φ la fluence (cm−2). Cette fluence correspond au nombre de particules
12. 1 Gy = 100 rad.
13. Il est également possible de définir le pouvoir d’arrêt massique. Il s’exprime en MeV.cm2.g−1 et correspond au pouvoir
d’arrêt normalisé par la masse volumique du matériau.
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ayant traversé le matériau par unité de surface. Elle se calcule comme le produit du flux de particules
(particules.cm−2.s−1) et du temps d’exposition. En orbite géostationnaire et dans le cas des électrons,
le modèle IGE-2006 intégré (Figure I.4) donne par exemple, pour une énergie de 400 keV, un flux
d’électrons d’environ 8,87×105 électrons.cm−2.s−1 soit une fluence Φ de 2,80×1014 électrons.cm−2
pour une durée d’exposition d’une année.
II.2.2 Vieillissement par irradiation électronique
II.2.2.i Simulation numérique de l’interaction des électrons avec le PEEK
Pouvoir d’arrêt du PEEK
Afin de calculer la dose ionisante injectée dans les échantillons lors des irradiations expérimentales,
il est nécessaire de connaître le pouvoir d’arrêt du PEEK (confère équation II.6). Pour cette étude, la
composition du PEEK a été simplifiée par du carbone de masse volumique 1,3 g.cm−3. L’énergie des
électrons a été fixée à 350 keV ce qui correspond à l’énergie à laquelle les échantillons ont été irradiés
dans l’enceinte SIRENE. La Figure II.6-a et la Figure II.6-b présentent respectivement le pouvoir
d’arrêt, dans le cas d’un électron de 350 keV, pour un film de PEEK d’épaisseur 1 mm et pour un film
de PEEK de 100µm d’épaisseur.
(a) (b)
Figure II.6 – Simulation CASINO du pouvoir d’arrêt pour un film de PEEK de 1 mm d’épaisseur (a) et un film de
PEEK de 100µm (b) dans le cas d’un électron de 350 keV.
Comme décrit dans la partie II.2.1.ii, le pouvoir d’arrêt du matériau n’est pas homogène dans le volume
ce qui par conséquent conduit à une dose déposée et un vieillissement inhomogènes. Ces inhomo-
généités dans le vieillissement volumique peuvent se révéler problématiques au vu des méthodes
d’analyse utilisées pour cette étude. En effet, ces dernières permettent de sonder la matière dans
son volume. Or si les évolutions de la structure et des propriétés sont variables selon la position, les
résultats obtenus sont contestables car provenant de différents degrés de vieillissement.
Dans cette étude, les échantillons de PEEK utilisés lors des irradiations ont tous une épaisseur inférieure
à 200µm. Dans ces conditions, la Figure II.6-a montre que le pouvoir d’arrêt est homogène sur ces
épaisseurs. En prenant le film de PEEK semi-cristallin comme exemple, son épaisseur de 100µm
permet à des électrons de 350 keV d’être complètement traversants : la relation de Katz-Penfold
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(confère équation II.4) donne une portée dans le PEEK de 745µm pour cette énergie. La Figure II.6-b
montre que sur cette épaisseur, la dose ionisante déposée ne varie que d’un facteur 1,1 et peut alors
être considérée comme homogène. Pour la suite de cette étude, les doses calculées correspondront à
la dose moyenne sur l’épaisseur des échantillons.
Influence de la nature du porte-échantillon
Expérimentalement, les échantillons sont fixés, lors de l’irradiation, sur un porte-échantillon en cuivre.
Cette configuration est susceptible de modifier la dose déposée dans les échantillons. La Figure II.7
présente le pouvoir d’arrêt pour un échantillon de PEEK dans trois configurations : un film PEEK de
100µm dans le vide, un film de PEEK de 100µm sur un support en aluminium et un film de PEEK de
100µm sur un support en cuivre.
Figure II.7 – Simulations CASINO du pouvoir d’arrêt d’un film de PEEK de 100µm dans différentes configurations
expérimentales.
Cette figure montre que la présence d’un porte-échantillon métallique a un impact non négligeable
sur la dose ionisante. En effet, la présence d’un support en aluminium augmente le pouvoir d’arrêt
moyen du film de 21 % par rapport au PEEK seul et de 56 % dans le cas du support en cuivre. Ces
augmentations sont expliquées par la quantité croissante d’électrons rétrodiffusés. Effectivement, ces
supports étant composés d’atomes "lourds", une quantité non négligeable d’électrons rétrodiffusés va
repasser au travers de l’échantillon en y déposant de l’énergie, leur énergie étant proche de 350 keV
ils restent traversants. Cela a pour effet d’augmenter la dose ionisante déposée dans le film, ce qui se
traduit par un pouvoir d’arrêt plus important. De plus, le numéro atomique du cuivre est supérieur
à celui de l’aluminium ce qui implique un coefficient de rétrodiffusion plus élevé et par conséquent
explique la différence de pouvoir d’arrêt selon le support utilisé.
Mais cette augmentation de la dose absorbée est également accompagnée d’une augmentation de
l’inhomogénéité du vieillissement dans le film. En effet, la dose varie sur l’épaisseur des échantillons
d’un facteur 1,4 dans le cas du support en aluminium et d’un facteur 1,5 dans le cas du cuivre. Ainsi, il
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est essentiel de prendre en compte la configuration expérimentale lors du calcul des doses ionisantes
déposées au cours des irradiations.
II.2.2.ii Simulation expérimentale du vieillissement
Le vieillissement des échantillons a été réalisé dans l’enceinte d’irradiation SIRENE (Simulation
d’IRradiation ÉNergétique en Électrons) du Département Physique, Instrumentation, Environnement,
Espace de l’ONERA Toulouse et financée par le CNES (confère Figure II.8) [147].
Figure II.8 – Vue d’ensemble de l’enceinte d’irradiation
SIRENE (extrait de [147]).
Ce dispositif est conçu pour étudier la charge sur-
facique et volumique de matériaux lorsqu’ils sont
soumis à un flux d’électrons mais permet égale-
ment de réaliser leur vieillissement. La présence
d’un accélérateur Van De Graaff de 400 keV et
deux canons secondaires (100 keV et 20 keV) per-
met de reproduire le flux d’électrons en orbite
géostationnaire lors d’orages géomagnétiques
durs. Ce dispositif permet ainsi d’étudier le com-
portement et de simuler le vieillissement des ma-
tériaux en environnement géostationnaire mais
également au cours d’irradiation sous flux mono-
énergétique. Des cages de Faraday sont utilisées
afin de mesurer le flux d’électrons au cours du temps. De plus, le porte-échantillon peut être thermo-
régulé grâce à un flux d’azote liquide et un élément chauffant permettant ainsi de travailler dans une
gamme de température allant de −180 à 250 °C.
Dans cette étude, l’enceinte SIRENE a permis d’irradier sous vide les échantillons par un faisceau
mono-énergétique d’électrons de 350 keV. Il est alors possible de moduler la dose déposée dans les
échantillons en jouant sur la durée d’irradiation et sur le courant d’émission. Dans sa configuration
classique, l’enceinte SIRENE permet d’irradier les échantillons avec une densité de courant d’émission
maximum de 10 nA.cm−2 (14). Au-delà, le vieillissement des équipements internes (câbles, sondes, . . . )
devient critique. Ainsi, afin de pouvoir réaliser des irradiations à des flux électroniques plus élevés tout
en protégeant l’instrumentation, le porte-échantillon a été rapproché de l’accélérateur. Dans cette
configuration, les vieillissements ont été réalisés avec des flux d’électrons allant jusqu’à 60 nA.cm−2 per-
mettant ainsi d’accélérer le vieillissement de manière significative. Cependant, il est alors impossible
d’utiliser l’instrumentation inhérente à l’enceinte telle que le porte-échantillon thermo-régulé. Les
différentes campagnes de vieillissement réalisées dans cette enceinte sont regroupées dans l’Annexe B.
Développement du porte-échantillon chauffant
Afin de pouvoir réaliser des essais de vieillissement à des températures supérieures à la température
ambiante tout en restant dans une configuration permettant de travailler à des flux électroniques
élevés, un nouveau porte-échantillon a dû être développé pour l’enceinte SIRENE. La Figure II.9
présente un schéma du dispositif expérimental.
14. 1 nA.cm−2 = 6,25×109 électrons.cm−2.s−1.
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Figure II.9 – Représentation schématique du porte-échantillon chauffant.
La face avant (i.e. la face exposée au flux d’électrons) se compose d’une plaque de cuivre percée en
son centre afin de pouvoir mesurer le flux d’électrons à l’aide d’une cage de Faraday. Les irradiations
étant réalisées sous vide, des lampes halogènes ont été utilisées afin de chauffer le système. En effet,
elles permettent par rayonnement infra-rouge de chauffer le porte-échantillon et évite de devoir
encastrer une résistance chauffante dans un support en cuivre. Ainsi, quatre lampes halogènes (15) ont
été placées en face arrière du support en cuivre et sont alimentées par une alimentation de 150 V; 3 A.
Afin de mesurer et contrôler la température du porte-échantillon, une sonde de température de type
PT100 a été encastrée dans le support en cuivre.
Afin d’optimiser le transfert de chaleur entre le support en cuivre et les échantillons, deux solutions
ont été mises en place. D’une part, les échantillons ont été fixés sur des portes-échantillons convexes
afin de maximiser les contacts échantillons / porte-échantillon. D’autre part, une graisse de transfert
thermique a été appliquée entre les échantillons et le support.
Figure II.10 – Évolution de la température du porte-
échantillon et du flux d’électrons au cours d’un essai
de vieillissement à haute température.
Dans cette étude, les essais d’irradiation à haute
température ont été effectués afin d’observer l’in-
fluence de ce paramètre sur les phénomènes de
vieillissement. La température d’irradiation sé-
lectionnée pour ces essais est de 165 °C, juste
au-dessus de la température de transition vi-
treuse. En effet, l’augmentation de la mobilité
des chaînes peut modifier le comportement du
PEEK vis-à-vis des irradiations (voir partie I.2.2.i).
La Figure II.10 présente l’évolution de la tem-
pérature du porte-échantillon et du flux d’élec-
trons en fonction du temps au cours d’un essai
de vieillissement dans l’enceinte SIRENE. Elle
montre d’une part que le flux d’électrons n’est
appliqué sur les échantillons qu’une fois la tem-
pérature de consigne atteinte. D’autre part, elle
montre que la température est très stable tout au long du vieillissement. En effet, la moyenne de la
température sur la durée d’irradiation est de (165,5±0,6) °C.
15. Référence : Orbitec R7S 400 W ; 240 V.
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Irradiations expérimentales et profils de dose en orbite géostationnaire
À l’aide du pouvoir d’arrêt du PEEK simulé en configuration expérimentale et de l’équation II.6, les
profils de dose ont été calculés. Ils sont représentés pour deux irradiations expérimentales dans la
Figure II.11.
Figure II.11 – Profils de dose injectés expérimentalement sous irradiation mono-énergétique dans les échan-
tillons de PEEK (traits pointillés) et simulés numériquement sous irradiation multi-énergétique représentative
de l’environnement géostationnaire (traits pleins).
Afin de discuter de la représentativité de ces profils expérimentaux, les doses déposées par l’environne-
ment électronique de l’orbite géostationnaire ont été calculées. Dans cette optique, le modèle IGE-2006
a été utilisé comme base pour les calculs. Comme décrit dans la partie I.1.1.ii, ce modèle donne la
distribution en énergie des flux d’électrons différentielsϕ (keV.cm−2.s−1.sr−1) en orbite géostationnaire.
Une interpolation log-log des données du modèle a également été effectuée de manière à obtenir un
plus grand nombre de coordonnées (E ; ϕ). En effet, l’utilisation des données de base du modèle induit
des variations dans les profils de dose qui ne sont pas représentatives de l’environnement spatial.
En utilisant ces données interpolées, les débits de dose omnidirectionnels (Gy.s−1.sr−1) ont été calculés
pour chaque micromètre de l’échantillon en intégrant sur la gamme d’énergie [0,9 keV; 1,4 MeV] le
produit des flux ϕ et du pouvoir d’arrêt massique du PEEK 1ρ
dE
d x . Au préalable, il a donc été nécessaire
de simuler, pour chacune de ces énergies, le pouvoir d’arrêt du PEEK. Par la suite et en considérant
l’exposition d’une surface plane (qui reçoit donc le flux que sur un demi-espace), les débits de dose
(Gy.s−1) ont été obtenus en multipliant par un facteur 2π correspondant au demi-angle solide. Enfin,
les doses D sont obtenues en faisant le produit des débits de dose et du temps d’exposition t . Ce
calcul est formalisé sous la forme de l’équation II.7 qui permet de calculer la dose à une profondeur x.
Un algorithme permettant de réaliser ce calcul a été développé au cours de la thèse de doctorat de
47
CHAPITRE II. MATÉRIAUX ET DÉMARCHE EXPÉRIMENTALE











En utilisant cette méthode, trois profils de dose ont été calculés et correspondent à trois durées
d’exposition en orbite géostationnaire : 1 an, 5 ans et 15 ans. Ils sont représentés sur la Figure II.11.
À la différence des profils des doses déposées expérimentalement, l’environnement électronique de
l’orbite géostationnaire induit des profils très hétérogènes à cause de la distribution en énergie des
flux électroniques. Notamment, une dose très élevée est déposée dans l’extrême surface du polymère
et s’explique par les flux plus importants d’électrons de basse énergie qui pénètrent seulement les
premiers micromètres. Ainsi, à cause de cette inhomogénéité, il est difficile de comparer ces profils avec
ceux induits par les irradiations expérimentales. Cependant, les doses injectées expérimentalement
sont représentatives de la durée d’un satellite sur cette orbite (i.e. environ 15 ans) avec une dose
équivalente à une profondeur de 37µm (D = 12 MGy) et à une profondeur de 17µm (D = 34 MGy).
II.3 Analyse Thermique
II.3.1 Analyse ThermoGravimétrique
Dans cette étude, l’Analyse ThermoGravimétrique (ATG) a été utilisée afin d’étudier la stabilité ther-
mique des différents types d’échantillons. Les essais ont été effectués sur un appareil de type Q50 de
TA Instruments. La masse des échantillons utilisée est comprise entre 10 mg et 20 mg. L’analyse de
la masse des échantillons a été réalisée entre la température ambiante et 900 °C lors d’une rampe à
20 °C.min−1 sous atmosphère oxydante (air synthétique). Les thermogrammes d’ATG présentés au
cours de l’étude regroupe à la fois l’évolution de la masse des échantillons en fonction de la température
mais également la dérivée du signal abrégée DTG pour Derivative ThermoGravimetric.
II.3.2 Analyse Calorimétrique Diatherme Active
L’Analyse Calorimétrique Diatherme (ACD) permet lors d’une rampe en température d’étudier les
différentes transitions thermiques des matériaux. Dans le cas des polymères, elle permet d’analyser
les transitions athermiques (transition vitreuse), exothermique (cristallisation, polymérisation) ou
endothermique (fusion, transition de Curie). Dans ce travail, elle a été utilisée pour analyser l’influence
du vieillissement par irradiation électronique sur la structure physico-chimique des matériaux étudiés.
Pour cette étude, un calorimètre à compensation de puissance DSC 7 Perkin-Elmer a été utilisé. Les
analyses ont été réalisées sous flux d’azote sur des échantillons de 5 à 10 mg pour des rampes en
température allant de 50 °C jusqu’à 400 °C à une vitesse de 10 °C.min−1.
Expérimentalement, l’échantillon et la référence sont placés dans deux enceintes individuelles fermées
au cours d’une rampe en température.
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Lors de la rampe, le système va maintenir la référence et l’échantillon à la même température en
ajustant la puissance des fours (équation II.8).






Où W est la différence de puissance pour garder les deux fours à la même température, H l’enthalpie,
q la vitesse de la rampe en température, m la masse de l’échantillon et Cp sa capacité calorifique à
pression constante.
Toutes les transitions observables sont distinguées par leur température de manifestation mais égale-
ment par un saut de capacité calorifique pour la transition vitreuse (transition athermique) et, dans
le cas des transitions endo ou exothermiques, par une enthalpie correspondant à l’aire du pic de la
transition.
À partir de l’enthalpie de fusion, il est possible de déterminer le taux de cristallinité du polymère étudié





Avec ∆Hm l’enthalpie de fusion (J.g−1) (16), ∆Hcc l’enthalpie de cristallisation froide (J.g−1) et ∆H f ,∞
l’enthalpie de fusion théorique du polymère 100 % cristallin. Les valeurs de ∆H f ,∞ sont reportées dans
des tables pour différents polymères. Elle a été évaluée pour le PEEK à 130 J.g−1 [149].
II.4 Essais d’absorption / diffusion
Les essais d’absorption / diffusion sont couramment utilisés en physique des polymères que ce soit
pour des applications anti-corrosion [150] ou pour des applications membranes [151, 152].
Cependant, la diffusion d’une espèce dans un polymère est contrôlée par la structure physico-chimique
et la mobilité des macromolécules. Ainsi, l’analyse des phénomènes d’absorption / diffusion dans
un polymère permet d’étudier les évolutions de sa structure et donc de suivre son vieillissement
physico-chimique. C’est dans ce cadre que les essais d’absorption ont été réalisés.
II.4.1 Phénomènes de diffusion de matière dans les solides
II.4.1.i Lois de Fick
C’est en 1855 que Adolf Fick a développé les premières lois permettant de décrire les phénomènes
de diffusion de matière dans les solides [153]. Ces lois sont analogues à celles développées en 1822
par Joseph Fourier concernant la diffusion de la chaleur dans les solides. Dans son étude, Fick met en
évidence deux lois permettant de décrire ces phénomènes de diffusion [154].
La première loi de Fick établit une relation de proportionnalité entre le flux de matière J d’une espèce
au travers d’une section et le gradient de concentration de l’espèce ∂C∂x de part et d’autre de cette
16. Dans le cas des échantillons composites, cette valeur est normalisée par la fraction massique de polymère afin de
rendre compte de la masse des charges qui ne doit pas rentrer en compte dans le calcul du taux de cristallinité.
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section. Cette proportionnalité se fait au travers du coefficient de diffusion D qui caractérise la vitesse




Avec J le flux de matière (g.cm−2), D le coefficient de diffusion (cm2.s−1) et ∂C∂x le gradient de concentra-
tion (g.cm−3.cm−1). Il est important de noter la présence du signe moins qui indique que la diffusion
est opposée au gradient de concentration, i.e. la diffusion se fait de la concentration la plus élevée vers
la concentration la plus faible.
La seconde loi de Fick permet quant à elle de relier l’évolution au cours du temps de la concentration
(∂C∂t en g.cm







II.4.1.ii Évolution au cours du temps de la masse absorbée
Dans le cas d’essais d’absorption, ces deux lois permettent de remonter à l’évolution au cours du
temps de la masse de pénétrant absorbée. Cette évolution dépend de la géométrie des échantillons
utilisés. En effet, les cinétiques d’absorption ne sont pas les mêmes dans le cas d’un film ou d’une
poudre par exemple.
Dans le cas d’un film (épaisseur ¿ largeur et longueur) immergé à t0 dans un pénétrant de concentra-
tion constante, l’évolution au cours du temps de la masse de pénétrant absorbée m(t ) est décrite par














Où m∞ correspond à la prise de masse à l’équilibre (g), e à l’épaisseur du film (cm) et t au temps (s).









Il apparaît ainsi que la masse absorbée évolue linéairement avec la racine carrée du temps, il est ainsi
possible de déterminer simplement le coefficient de diffusion. Cette approximation aux temps courts
est valide pour m(t )/m∞ < 0,6.
II.4.1.iii Diffusion dans les polymères
Les phénomènes de diffusion dans les polymères sont contrôlés par la dynamique des macromolécules.
En effet, la mobilité des chaînes va jouer un rôle essentiel dans la diffusion du pénétrant.
17. Il est intéressant d’observer la similarité de cette équation avec l’équation de Doi-Edwards [155]. En effet, cette équation
permet de calculer le module mécanique à l’état fondu des polymères qui résulte de l’interdiffusion des macromolécules
entre elles.
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L’effet de la mobilité se caractérise sur les courbes d’absorption par des prises de masse qui peuvent
ne plus évoluer linéairement avec t 1/2. On parle alors de diffusion non-fickienne. Ces phénomènes
de diffusion ne suivant pas les lois de Fick ont été observés pour de nombreux couples pénétrant /
polymère tels que Chloroforme / PET [157], Méthanol / PMMA [158] ou Acétone / PC [159].
Alfrey et al. ont formalisé ces phénomènes de diffusion non-fickienne par l’équation II.14 [160].
m(t )
m∞
= Kt n (II.14)
Dans cette équation, n est un paramètre qui dépend du mécanisme de diffusion. Quand n est égal à
1/2, la diffusion est de type Fick et le paramètre K est relié au coefficient de diffusion (cm2.s−1). Quand
n est égal à 1, la diffusion est dite de type II (18). Dans ce cas, le paramètre K peut être relié à la vitesse
du front de pénétrant (cm.s−1). Quand n est compris en 1/2 et 1, la diffusion est dite anormale et aucun
modèle ne relie la valeur de K à un paramètre physique.
Ces deux derniers mécanismes de diffusion (type II et anormale) sont souvent observés lors d’essais
d’absorption réalisés en-dessous de la température de transition vitreuse Tg du polymère [161]. En
effet, à l’état vitreux, la mobilité des macromolécules est trop faible pour permettre la diffusion normale
d’une espèce. Cela s’explique en comparant le temps caractéristique de relaxation des chaînes τrelax. et
le temps caractéristique de diffusion τdiff.. Au-dessus de Tg, τrelax. ¿ τdiff., l’absorption est contrôlée
par la diffusion du pénétrant et peut être décrite par les lois de Fick. En-dessous de Tg, τrelax. À τdiff.,
l’absorption est alors contrôlée par la relaxation des macromolécules et induit un mécanisme de
diffusion non-fickien.
Dans le cas de polymères semi-cristallins, la cristallinité va également avoir un rôle important dans les
phénomènes d’absorption et de diffusion [162]. En effet, la mobilité nulle des séquences de chaînes
ayant cristallisé limite la diffusion d’un pénétrant dans la phase cristalline. Ainsi, l’augmentation du
taux de cristallinité se traduit sur les courbes d’absorption par une diminution du gain de masse à
l’équilibre mais également des cinétiques d’absorption.
II.4.2 Protocole expérimental
Les tests d’absorption ont été réalisés sur des échantillons neufs et vieillis en utilisant comme pénétrant
l’acétone. En utilisant l’eau en tant que pénétrant, seulement une petite quantité est absorbée par les
échantillons (de l’ordre de 0,5 %mass. [163, 164]). Afin de limiter les incertitudes de mesure, l’acétone a
été sélectionnée car la littérature a montré une meilleure absorption de cette dernière par le PEEK, de
l’ordre de 7 %mass. [165].
Expérimentalement, les échantillons ont été séchés pendant une semaine dans un dessiccateur sous
vide et contenant des cristaux de silice. Ils ont ensuite été pesés afin de mesurer leur masse initiale m0
et immédiatement immergés dans un bain d’acétone maintenu à température ambiante. Enfin, les
pesées ont été réalisées selon le protocole suivant : les échantillons sont retirés du bain, rapidement
séchés à l’aide d’un papier absorbant, pesés sur une balance de précision et immergés à nouveau dans
l’acétone.
18. Des coefficients n supérieurs à 1 ont également été observés expérimentalement, la diffusion est alors dite super-type II.
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Le gain de masse résultant est calculé en % à l’aide de l’équation II.15.
Gain de masse = m −m0
m0
×100 (II.15)
Ainsi, afin de prendre en compte l’influence d’une évolution du taux de cristallinité, le gain de masse a
été normalisé par la quantité de phase amorphe. Le gain de masse normalisé est alors calculé avec
l’équation II.16 où χc représente le taux de cristallinité de l’échantillon obtenu à partir des essais d’ACD.
Gain de masse normalisé = m −m0
(1−χc /100)×m0
×100 (II.16)
II.5 Comportement mécanique dynamique
L’Analyse Mécanique Dynamique (AMD) permet d’étudier le comportement mécanique d’un matériau
au travers du module (ou de la complaisance) mécanique complexe. Elle consiste à étudier la réponse
d’un matériau à l’application d’une déformation (ou d’une contrainte) sinusoïdale.
II.5.1 Dispositif expérimental
Dans cette étude, les mesures ont été réalisées au moyen d’un rhéomètre à déformation imposée ARES
G2 de TA Instruments et les films polymères ont été sollicités en élongation dynamique (Figure II.12).
Le type de sollicitation a été imposé par les dimensions des éprouvettes. En effet, le film fourni
par Victrex faisant 100µm d’épaisseur il n’est pas possible de solliciter les éprouvettes en torsion
rectangulaire car le rapport signal/bruit serait trop faible.
Figure II.12 – Fonctionnement d’un rhéomètre à déformation imposée.
Les éprouvettes utilisées sont des films de 35 mm de longueur et 12 mm de largeur. (19). Toutes les
mesures ont été réalisées dans le domaine de linéarité, i.e. à une fréquence de 1 Hz, une déformation
de 0,02 % pour le PEEK et les composites, et une déformation de 0,07 % pour le PEEK amorphisé. La
contrainte mécanique résultante reste toujours proportionnelle à la déformation imposée (confère
19. Les films de PEEK Aptiv® 1000 utilisés ont été mis en forme par le fournisseur via un processus de calandrage.
Afin d’éviter toutes contraintes mécaniques résiduelles dans le sens de la sollicitation, les éprouvettes ont été découpées
orthogonalement au sens de calandrage.
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Annexe C). Les éprouvettes sont alors sollicitées lors de rampes en température allant de −130 à 250 °C
à une vitesse de 3 °C.min−1.
II.5.2 Principe de la mesure
Dans ces conditions expérimentales, le module d’élongation dynamique E∗(ω,T) de l’échantillon
étudié peut être déterminé. L’éprouvette est soumise à une déformation dynamiqueγ∗(ω) de fréquence
ω représentée par :
γ∗(ω) = γ0 e iωt (II.17)
La force axiale induite par cette déformation est mesurée et permet de calculer la contrainte engendrée
σ∗ de même fréquence mais déphasée d’un angle de perte δ :
σ∗(ω,T) =σ0 e i (ωt+δ) (II.18)
Les éprouvettes étant sollicitées à des déformations imposées et dans leur domaine linéaire, le module




= E′(ω,T)+ i E′′(ω,T) (II.19)
Où la partie réelle E′(ω,T) représente le module conservatif et la partie imaginaire E′′(ω,T) le module
dissipatif.
Cette technique permet ainsi d’étudier le comportement mécanique en température d’un polymère
et de remonter à ses différentes relaxations mécaniques. Via l’étude de la partie conservative, il est
possible de connaitre sur quelle gamme de températures le polymère a un comportement vitreux
ou caoutchoutique et ainsi déterminer les conditions d’utilisation selon l’application. L’étude de la
partie dissipative permet quant à elle de remonter aux phénomènes de relaxation du polymère mais
également d’analyser de manière quantitative l’énergie dissipée au cours d’une relaxation.
II.6 Comportement diélectrique et transport de charges
II.6.1 Spectroscopie Diélectrique Dynamique
La Spectroscopie Diélectrique Dynamique (SDD) permet de caractériser les phénomènes de relaxa-
tion dipolaire et de transport de charges dans les matériaux diélectriques. Elle consiste à étudier la
réponse du solide à l’application d’un champ électrique sinusoïdal en fonction de la fréquence et de la
température [166].
II.6.1.i Origine de la polarisation
L’application d’un champ électrique
−→
E (ω) =−→E exp(iωt ) sur un matériau diélectrique va induire une
polarisation
−→
P (ω) au sein de celui-ci :
−→
P (ω) = ε0(ε∗(ω)−1)−→E (ω) (II.20)
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Avec ε0 la permittivité diélectrique du vide (ε0 = 8,854×10−12 F.m−1), ε∗ la permittivité diélectrique
complexe du milieu considéré et ω la fréquence.
De cette polarisation totale il est possible de dissocier la contribution de plusieurs phénomènes de
polarisation (Tableau II.1).
Tableau II.1 – Description des phénomènes de polarisation intervenant dans la polarisation totale et fréquences
caractéristiques associées.
Type de polarisation Description Fréquence caractéristique
Électronique








Orientation des dipôles du matériau dans
le sens du champ électrique
105 Hz
Interfaciale
Accumulation de charges électriques à
l’interface des différentes phases
100 Hz
Les phénomènes décrits ci-dessus sont caractérisés par des entités relaxantes différentes et qui se
manifestent à une échelle qui leur est propre. Cela implique que le temps de mise en place de ces
polarisations diffère et il est ainsi possible d’y associer un temps ou une fréquence d’observation
caractéristique. En effet, plus la taille de l’entité relaxante sera faible plus le temps de mise en place
sera court et la fréquence importante.
Dans l’équation II.20, la permittivité complexe ε∗ représente la réponse du milieu à l’application de
−→
E (ω) et caractérise le retour à l’équilibre lors d’une sollicitation extérieure.
ε∗(ω) = ε′(ω)− iε′′(ω) (II.21)
Où la partie réelle ε′(ω) représente l’énergie accumulée dans le matériau et la partie imaginaire ε′′(ω)
l’énergie dissipée de manière irréversible. Ces deux composantes sont reliées par les relations de
Kramers et Krönig [167] :
















Avec ε∞ la permittivité instantanée (i.e. à une fréquence infinie).
Expérimentalement, les fréquences d’analyse sont comprises dans la gamme [10−2 ; 106] Hz. À ces
fréquences, les polarisations de type électronique et atomique sont déjà mises en place. Ainsi, leurs
contributions sont regroupées dans le terme de permittivité instantanée ε∞.
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II.6.1.ii Mesure des propriétés diélectriques et électriques
Expérimentalement, l’échantillon est placé entre deux électrodes aux bornes desquelles est appliquée
une tension sinusoïdale U∗, de faible intensité U0 et de pulsation ω.
U∗(ω) = U0e iωt (II.24)
L’application de cette tension génère un courant sinusoïdal déphasé dans l’échantillon et qui prend la
forme :
I∗(ω) = I0e i (ωt−ϕ) (II.25)
Avec ϕ le déphasage, caractéristique du caractère diélectrique non-idéal du matériau.
À partir de ces deux quantités il est possible de remonter à l’impédance complexe via la relation




Il est possible de relier la capacité d’un matériau à sa permittivité via la relation C∗ = ε0ε∗ Ae , où A est




Avec C0 = ε0Ae .
Dans le cas d’un matériau diélectrique idéal, les phénomènes de conductivité sont inexistants et les
pertes diélectriques résultent uniquement des relaxations dipolaires. Mais dans le cas des polymères,
la présence de charges libres induit une conductivité qui ajoute des pertes d’origine ohmiques aux
pertes diélectriques et qui ne doit pas être négligée.
En effet, l’application du champ électrique va déplacer les charges libres présentes dans le polymère et
créer un courant de conduction auquel s’ajoute un courant de déplacement des charges liées. Ainsi, la
densité de courant résultante est la somme de la contribution due au déplacement des charges liées JD
et à la conduction JC.
Ces deux contributions sont données par les équations suivantes :
−→
JC =σDC−→E (II.28) −→JD = ∂
∂t
−→
D = iω−→D (II.29)
Avec σDC la conductivité en courant continu et
−→
D le déplacement électrique. La densité de courant
totale s’écrit alors comme :
−→
J =σDC−→E + iω−→D (II.30)
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Or le déplacement électrique est donné par
−→
D = ε0ε∗−→E . Ainsi, −→J devient :
−→
J = (σDC + iωε0ε∗)−→E (II.31)
De plus, la densité de courant totale peut être définie par
−→
J =σ∗(ω)−→E . En combinant cette équation
avec l’équation II.21 et léquation II.31, σ∗(ω) peut s’écrire :
σ∗(ω) =σDC +ωε0ε′′︸ ︷︷ ︸
σ′(ω)
+i ωε0ε′︸ ︷︷ ︸
σ′′(ω)
(II.32)
Cette équation met en évidence que la partie réelle σ′ de la conductivité est composée d’une contribu-
tion provenant des pertes électriques dues au déplacement des charges libres et d’une autre provenant
des pertes diélectriques. Alors que la partie imaginaire σ′′ est liée à la polarisation du milieu.
Finalement, σ∗(ω) = iωε0ε∗(ω) ce qui permet d’écrire à partir de l’équation II.32 une relation qui relie




Ainsi, un nouveau terme vient s’ajouter à l’expression de la permittivité complexe :






La présence de ce terme démontre qu’il existe des pertes diélectriques liées au transport de charges
libres. Celui-ci étant inversement proportionnel à la fréquence et la conductivité étant croissante
avec la température, un front de conductivité va apparaître à basse fréquence et haute température
sur la partie dissipative de la permittivité diélectrique. Ce front de conductivité étant susceptible de
cacher un phénomène de relaxation, le calcul de la partie imaginaire de la permittivité via la relation
de Kramers-Krönig (équation II.23) permet de s’affranchir de cette dépendance.
II.6.1.iii Analyse des phénomènes de relaxation
Le modèle de Debye décrit les processus de relaxations comme étant caractérisés par un unique temps
de relaxation. Dans le cas d’un polymère réel, les phénomènes de relaxation sont définis par une
distribution de ces temps caractéristiques. L’équation paramétrique d’Havriliak-Negami [168, 169]
permet de rendre compte de la largeur et de la dissymétrie, par rapport au modèle de Debye :
ε∗(ω) = ε∞+ εs −ε∞
(1+ (iωτHN)αHN )βHN
(II.35)
Où εs représente la permittivité aux fréquences faibles (i.e. aux temps longs), τHN représente le temps
de relaxation moyen d’Havriliak-Negami, αHN et βHN sont les paramètres de la relaxation. Le premier
de ces paramètres rend compte de l’élargissement de la relaxation alors que le second témoigne de
la dissymétrie de celle-ci. Ces deux paramètres peuvent prendre des valeurs comprises entre 0 et 1 :
l’équation du modèle de Debye est retrouvée dans le cas où ils sont tous les deux égaux à 1.
Plusieurs relaxations dipolaires peuvent être présentes et il est nécessaire de prendre en compte la
contribution du transport de charges qui apparaît aux basses fréquences et hautes températures.
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Dans cette équation, n représente le nombre de relaxation. Le dernier terme permet de rendre compte
des pertes diélectriques dues aux déplacements des charges libres.
II.6.1.iv Dispositif et protocole expérimental
Pour cette étude, les mesures de permittivité et de conductivité ont été réalisées grâce à un spec-
tromètre Novocontrol associé à un analyseur d’impédance Solartron. Les gammes de fréquences
analysées lors des mesures vont de 10−2 à 106 Hz pour des isothermes allant de −150 à 250 °C par pas
de 5 °C. Les échantillons sont de symétrie cylindrique et sont placés entre deux électrodes métalliques.
Le dispositif expérimental est représenté en Figure II.13.
Figure II.13 – Schéma du principe de mesure de la Spectroscopie Diélectrique Dynamique.
II.6.2 Dépendance en température des temps de relaxation
L’évolution d’un temps de relaxation avec la température est dépendante de la nature de la relaxation
et de son environnement. En effet, les temps de relaxation associés à un mode peuvent suivre un
comportement de type Arrhenius ou un comportement de type Vogel-Tammann-Fulcher.
II.6.2.i Loi de comportement de type Arrhenius
La dépendance de type Arrhenius des temps de relaxation avec la température est caractéristique
d’entités relaxantes de taille nanométrique qui sont, la plupart du temps, spécifiques des modes de
relaxations secondaires, cette mobilité est dite localisée. Les temps de relaxation suivent alors une
équation de la forme :






Avec τ0 le facteur pré-exponentiel (s), Ea l’énergie d’activation de la relaxation (J.mol−1) et R la
constante des gaz parfaits (J.K−1.mol−1).
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La théorie des barrières considère que les relaxations peuvent être assimilées à une transition entre
deux états d’enthalpie libre G différentes. Il est alors possible de démontrer que l’énergie d’activation
Ea est égale à l’enthalpie libre ∆G, à savoir la barrière d’énergie à franchir pour le saut d’un état à
l’autre. Comme ∆G =∆H−T∆S, l’équation II.37 se met sous la forme :











Où ∆S est l’entropie d’activation de la relaxation (J.mol−1.K−1) et ∆H son enthalpie d’activation
(J.mol−1).
L’utilisation de la théorie d’Eyring permet de traiter les relaxations comme des réactions chimiques.
Ainsi, il est possible de définir le facteur pré-exponentiel par τ0 = hkBT .
Finalement, l’évolution du temps de relaxation avec la température s’écrit :






Avec τ0,a = hkBT exp
(−∆SR ).
II.6.2.ii Loi de comportement de type Vogel-Tammann-Fulcher
Au-delà de la transition vitreuse, certaines relaxations ne peuvent plus être décrites par une loi de type
Arrhenius mais changent de comportement pour suivre une loi type Vogel-Tammann-Fulcher dite VTF.
Ce changement de comportement est dû à l’activation de la mobilité par le volume libre. Le concept
de volume libre a été présenté pour la première fois par Doolittle en 1951 [170] pour relier la viscosité
d’un fluide à l’espace occupé par les molécules le constituant. Ce concept a ensuite été repris par
Cohen et Turnbull [171, 172] qui l’ont appliqué à différents systèmes, tels que les verres métalliques de
sélénium, et ont ainsi posé les bases de la théorie du volume libre.
Soit le volume total Vt occupé par une macromolécule, ce volume est la somme du volume V0 occupé
par les atomes (et leurs vibrations harmoniques) et d’un autre volume Vf appelé volume libre. On définit
la température d’activation du volume libre noté T∞ . Au-dessus de T∞, le volume libre devient assez
important pour permettre un réarrangement de la macromolécule sans apport d’énergie thermique
supplémentaire, la mobilité moléculaire est alors activée par le volume libre. Les temps de relaxation
associés à cette mobilité peuvent alors être décrits par l’équation VTF :






Avec τ0,v le facteur pré-exponentiel (s) et α f le coefficient d’expansion du volume libre (°C
−1).
II.6.3 Techniques ThermoStimulées
Les techniques ThermoStimulées permettent d’étudier le comportement électrique ou mécanique des
matériaux à des fréquences très faibles. Dans ce travail, seuls les techniques associées à l’étude des
propriétés électriques ont été employées et décrites.
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II.6.3.i Courants ThermoStimulés
À l’origine, la technique des Courants de dépolarisation ThermoStimulés (CTS) a été développée afin
d’étudier le comportement électrique de diélectriques inorganiques [173, 174]. Par la suite, elle a
également été utilisée pour l’analyse de systèmes polymères [175, 176].
Figure II.14 – Schéma de principe de la technique des
Courants de dépolarisation ThermoStimulés
Cette technique consiste à appliquer un champ
électrique Ep pendant un temps tp sur un échan-
tillon maintenu à une température de polarisa-
tion Tp. Ce champ électrique permet d’orienter
les dipôles dont la mobilité est libérée par les
relaxations se manifestant à une température
inférieure à Tp. Cette orientation dipolaire est
alors figée en refroidissant l’échantillon jusqu’à
une température de court-circuit Tsc. Le champ
électrique est court-circuité et l’échantillon est
maintenu à cette température pendant un temps
tsc afin d’évacuer les charges injectées et de re-
laxer les dipôles relaxant en-dessous de Tsc. Par
la suite, une rampe en température linéaire est
appliquée sur l’échantillon jusqu’à une tempéra-
ture supérieure à Tp. Lors de la montée en tem-
pérature le retour à l’équilibre des dipôles po-
larisés, caractérisé par des pics de courants de
dépolarisation, est mesuré à l’aide d’un femto-
ampèremètre. Ce principe est schématisé par la
Figure II.14.
Expérimentalement, les essais ont été réalisés sur
un appareillage développé par l’équipe Physique
des Polymères du laboratoire CIRIMAT. Les échantillons ont été préparés sous la forme de disques de
10 mm de diamètre. Ils ont été polarisés par un champ électrique Ep = 6 MV.m−1 à une température
Tp = 200 °C pendant 2 min. Les échantillons ont alors été trempés jusqu’à une température Tsc = 30 °C.
Par la suite, le champ électrique est coupé et les échantillons sont maintenus pendant 2 min à cette
température. Enfin, les courant résultant de la dépolarisation des dipôles sont mesurés au cours d’une
rampe en température à une vitesse de 7 °C.min−1.
II.6.3.ii Relaxation de Potentiel ThermoStimulée
La Relaxation de Potentiel ThermoStimulée (RPTS) est une technique peu courante pour l’étude du
comportement électrique de matériaux polymères. Elle consiste à charger la surface d’un échantillon
puis à mesurer la décroissance du potentiel de surface au cours d’une rampe en température. Initia-
lement, les échantillons étaient chargés avec des potentiels positifs ou négatifs grâce à des procédés
de type corona [177, 178]. Récemment, afin de se placer dans des conditions les plus proches de
l’environnement spatial, Roggero et al. ont utilisé des électrons de basse énergie pour charger sous
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vide la surface des échantillons [127]. Cette technique permet d’une part d’étudier les phénomènes de
transport de charges dans les polymères et d’autre part, de mettre en évidence des phénomènes de
relaxation dipolaire.
Expérimentalement, le moyen PHEDRE de l’ONERA a été utilisé. Les échantillons, sous forme de
carré de 40 mm de côté, sont placés sous vide secondaire (10−7 mbar) et à température ambiante. Afin
d’assurer un bon contact électrique entre l’échantillon et le porte-échantillon, la face arrière des films
a été métallisée avec de l’argent. De plus, une graisse de transfert thermique et conductrice électrique
a été appliquée entre l’échantillon et le porte-échantillon afin d’optimiser les transferts de chaleur. Les
échantillons sont ensuite chargés sous un flux d’électrons de 100 pA.cm−2 et d’énergie 20 keV grâce
à un canon à électrons Kimball Physics EMG-4212. Dans ces conditions, les simulations CASINO
donnent une profondeur d’implantation d’environ 4µm. Une fois chargé à ≈−4 kV, l’évolution du
potentiel de surface est mesurée lors d’une rampe en température à 4 °C.min−1 grâce à une sonde de
Kelvin. Ce type de sonde permet une mesure sans contact du potentiel et donc n’interfère pas avec les
électrons de surface. Son principe de mesure est décrit dans une note fournie par le fabricant [179].
Dans le reste de cette étude, seuls les potentiels normalisés U(T)/U0 seront présentés afin de pouvoir
comparer les différents essais entre eux.
De plus, à partir de l’évolution du potentiel mesuré U(T) il est possible de remonter à une densité de
courant résultant de la décroissance de potentiel. En effet, pour un isolant électrique le courant I(t ) est
décrit par l’équation II.41.
I(t ) = C dU
d t
(II.41)
Sachant que C = ε0ε′ Se et en se référant à l’égalité dUd t = dTd t dUdT , la densité de courant J(T) (A.m−2) est










Avec ε0 la permittivité du vide, ε′10−2 Hz la partie réelle de la permittivité obtenue par Spectroscopie Di-
électrique Dynamique à une fréquence de 10−2 Hz (confère partie II.6.1), e l’épaisseur de l’échantillon
(m) et β= dTd t la vitesse de montée en température (°C.s−1).
Cette densité de courant étant calculée à partir de la dérivée du potentiel de surface, le signal obtenu
présente un niveau de bruit important. Afin de limiter ce bruit, un lissage des données a été effectué
tout en faisant attention à ne pas modifier l’allure de la courbe obtenue.
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Chapitre III : Analyse du PEEK et des composites à
l’état non-irradié
L’objectif de ce chapitre est d’étudier la structure physique et le comportement électrique des matériaux
non-irradiés afin de définir leur état initial. Cette étape est nécessaire afin de pouvoir analyser par
la suite le vieillissement de ces matériaux en environnement spatial simulé. Dans un premier temps,
leur structure physique et leur comportement mécanique ont été étudiées. Une attention particulière
a été portée à l’influence des fibres courtes sur le comportement mécanique du PEEK. Dans un
deuxième temps, leur comportement diélectrique a été analysé afin de mettre en évidence les modes
de relaxation dipolaire et d’étudier l’effet des fibres courtes sur la mobilité moléculaire de la matrice.
Enfin, le transport de charges des matériaux a été étudié en condition laboratoire et en environnement
spatial simulé afin de vérifier si les fibres courtes améliorent les propriétés électriques du matériau.
III.1 Étude de la structure physique et du comportement mécanique
Cette partie a pour but d’analyser la structure physique puis le comportement mécanique du PEEK
(nominal et amorphisé) et des composites PEEK / SCF 3%vol.. L’étude de la structure physique mettra
en évidence les différentes transitions thermiques du PEEK mais également l’influence des fibres
courtes sur ces transitions. Par la suite, l’analyse du comportement mécanique permettra d’identifier
les relaxations mécaniques du PEEK et d’étudier l’influence du taux de cristallinité initiale et des fibres
courtes.
III.1.1 Analyse de la structure physique
III.1.1.i Identification des transitions thermiques
La Figure III.1 et la Figure III.2 présentent les thermogrammes d’ACD des deux films de PEEK étudiés
respectivement lors de montées et d’une descente en température. Les paramètres extraits de ces
thermogrammes sont reportés dans le Tableau III.1.
Dans le cas du PEEK nominal, un saut de capacité calorifique de faible amplitude est observé à 158 °C
lors de la première montée en température. Cet événement thermique a été associé à la transition
vitreuse du PEEK. Cette valeur de Tg est élevée comparée à la valeur de 148 °C reportée dans la
Tableau III.1 – Données extraites des thermogrammes d’ACD des différents matériaux.1ère et 2nde font respecti-
vement référence aux données extraites des premières et secondes montées en température.
Tg ∆Cp Tf χc Tcc Tc
(°C) (J.g−1.°C−1) (°C) (%) (°C) (°C)
1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde
PEEK 158 147 0,15 0,14 339 339 34,1 40,1 ∅ 297
PEEK amorphisé 144 148 0,29 0,13 338 339 13,0 32,2 172 292
PEEK / SCF 3%vol. 151 147 0,13 0,11 341 342 35,8 40,1 ∅ 299
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Figure III.1 – Thermogrammes d’analyse calorimétrique des films de PEEK (nominal et amorphisé) lors de deux
montées en température successives. Les premiers balayages en température sont représentés en traits pleins et
les seconds en traits pointillés.
Figure III.2 – Thermogrammes d’analyse calorimétrique des films de PEEK (nominal et amorphisé) lors d’un
refroidissement (b).
littérature [180] (l’origine de cette différence sera détaillée dans la discussion). Lors du second balayage,
la transition vitreuse est observée à une température de 148 °C qui est plus cohérente avec les données
issues de la littérature. Dans le cas du PEEK amorphisé, le saut de capacité calorifique associé à cette
transition est observé à une température de 144 °C. L’amplitude du saut est plus élevée que dans
le cas du PEEK : 0,29 J.g−1.°C−1 > 0,15 J.g−1.°C−1. L’amplitude du saut associé à la transition vitreuse
est liée à la quantité de phase amorphe dans le polymère : la quantité de phase amorphe dans le
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PEEK amorphisé étant plus importante, l’amplitude du saut est également plus importante. Lors de
la seconde montée en température, la température de transition de vitreuse et le saut de capacité
calorifique sont similaires à ceux du PEEK. Les échantillons ayant la même histoire thermique, le
comportement de la phase amorphe est similaire.
Toujours lors de la montée en température, un pic endothermique est observé sur le thermogramme
du PEEK à une température Tf ≈ 340 °C que ce soit lors du premier ou du second balayage. Ce pic est
associé à la fusion des cristallites. Un pic identique est également observé pour le PEEK amorphisé.
Lors du refroidissement du polymère, le pic exothermique observé à une température Tc = 297 °C
correspond à la cristallisation des macromolécules. Une différence de 5 °C est observée entre PEEK et
PEEK amorphisé. Les grades étant différents, il est possible que la distribution de masse molaire le
soit aussi et modifie la cinétique de cristallisation. Enfin, dans le cas du PEEK amorphisé, un dernier
phénomène thermique est observé lors de la montée en température. Il s’agit d’un pic exothermique
qui se manifeste juste après la transition vitreuse à une température Tcc de 172 °C. Il est associé à la
cristallisation froide : le gain de mobilité des chaînes au passage de la transition vitreuse permet la
cristallisation.
Les taux de cristallinité χc au premier balayage, calculés à partir de l’équation II.9, mettent en évidence
la différence d’état cristallin entre ces deux types d’échantillons. En effet, le taux de cristallinité du PEEK
amorphisé est inférieur de plus de 20 % à celui du PEEK. Au deuxième balayage en température, le taux
de cristallinité augmente pour les deux types d’échantillons. Dans le cas du PEEK amorphisé, le passage
par l’état fondu et le refroidissement contrôlé ont permis de laisser le temps aux macromolécules de
cristalliser. Dans le cas du PEEK, l’augmentation de χc est associée à l’apparition d’un épaulement
en-dessous du pic de fusion. Il est expliqué dans la littérature par un phénomène de cristallisation
secondaire bien connu dans la famille des PAEK [87, 88].
III.1.1.ii Analyse calorimétrique des composites
La Figure III.3 présente les thermogrammes d’ACD du PEEK et des composites PEEK / SCF 3%vol.
lors de deux montées en température successives. Les données extraites des thermogrammes des
composites sont reportées dans le Tableau III.1.
La transition vitreuse du PEEK dans les composites se manifeste à une température de 151 °C, proche
de celle trouvée dans la littérature. Comme pour le PEEK amorphisé, la valeur de Tg est similaire à
celle du PEEK après un premier cycle chauffe et refroidissement qui leur permet d’avoir une histoire
thermique identique.
La température de fusion dans les composites est légèrement supérieure à celle du PEEK
(341 °C contre 339 °C). Cette augmentation de Tf est également accompagnée au premier balayage
d’un taux de cristallinité plus élevé mais qui devient identique à celui du PEEK au second balayage. Au
refroidissement, la cristallisation des macromolécules se fait à une température de 299 °C.
Des différences relativement faibles sont observées entre le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol..
Lors du premier balayage en température, ces différences peuvent être attribuées à l’histoire thermique
des échantillons. Notamment, le taux de cristallinité légèrement plus élevé dans les composites est
expliqué par une vitesse de refroidissement plus lente lors de la mise en forme à l’état fondu. Au second
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Figure III.3 – Comparaison des thermogrammes d’ACD entre PEEK et composites PEEK / SCF 3%vol. lors de
deux montées en température successives. Les premiers balayages en température sont représentés en traits
pleins et les seconds en pointillés.
balayage en température, de nombreux paramètres deviennent similaires, que ce soit la température
de transition vitreuse ou le taux de cristallinité. Cependant, la température de fusion des cristallites
et la température de cristallisation restent légèrement plus élevées. Cette différence est associée à la
présence des fibres courtes dans le PEEK. Lors du refroidissement, cela se traduit par une température
de cristallisation plus élevée : les fibres courtes jouent le rôle de sites de nucléation. Lors de la seconde
montée en température, les fibres courtes favorisent la stabilité des cristallites qui fondent à plus haute
température.
III.1.2 Analyse mécanique des matériaux
III.1.2.i Comportement mécanique du PEEK
Le PEEK a été étudié par AMD afin de mettre en évidence ses relaxations mécaniques. La Figure III.4
présente les thermogrammes d’AMD des modules conservatif E’ et dissipatif E” lors d’une montée en
température.
Le thermogramme du module dissipatif du PEEK met en évidence deux phénomènes de relaxation
distincts :
• À basse température, un pic de dissipation mécanique peu intense est observé à une température
d’environ −100 °C. Cette relaxation nommée γ est associée dans la littérature à la mobilité des
groupements polaires de la chaîne principale (i.e. cétones) qui interagissent avec l’eau absorbée dans
le polymère [181, 182]. La littérature rapporte aussi la présence d’une autre relaxation secondaire
dans le PEEK. Cette relaxation nommée β est très large et se situe à une température proche de
−60 °C. Elle est associée à l’oscillation des cycles aromatiques autour de leur axe. Cependant, elle est
difficile à mettre en évidence lors d’essais en mode élongation dynamique.
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Figure III.4 – Thermogrammes d’AMD des modules conservatif E’ et dissipatif E” pour un échantillon de PEEK
nominal.
• À plus haute température, un phénomène dissipatif intense se manifeste à une température de
≈150 °C. Cette relaxation nommée α correspond à la manifestation mécanique de la transition
vitreuse. Sa température de manifestation est cohérente avec ce qui a été observée dans la littérature
[132, 180]. Sur le thermogramme du module conservatif, elle se caractérise par une chute impor-
tante du module qui passe de ≈3 GPa à ≈200 MPa : il s’agit de la transition viscoélastique. Dans
l’état vitreux, la tenue mécanique du polymère est apportée à la fois par la phase amorphe et par
les cristallites. Après la transition viscoélastique, la tenue mécanique du polymère sur le plateau
caoutchoutique est due à la présence des cristallites qui limite la mobilité de la phase amorphe.
III.1.2.ii Comportement mécanique du PEEK amorphisé et des composites
Afin d’étudier l’influence du taux de cristallinité et des fibres courtes sur le comportement mécanique
du PEEK, le PEEK amorphisé et les composites PEEK / SCF 3%vol. ont été analysés par AMD.
Dans le cas du PEEK amorphisé, un travail supplémentaire d’optimisation des paramètres d’essais
a été nécessaire. En effet, le polymère s’écoulant après le passage de la transition viscoélastique du
fait de la faible quantité de cristallites, la force axiale appliquée sur les échantillons entraîne une
élongation importante de ces derniers. Il a fallu optimiser la valeur de la force axiale. L’Annexe D
présente l’évolution du module conservatif du PEEK amorphisé avec la force axiale au passage de la
transition viscoélastique. La force axiale retenue pour analyser le PEEK amorphisé est de 5 gf (20).
La Figure III.5 et la Figure III.6 présentent respectivement les thermogrammes des modules conser-
vatif et dissipatif des différents matériaux.
20. Le gramme-force (gf) est une unité dérivée du newton qui correspond à la force qu’applique un poids d’un gramme
lorsqu’il est soumis au champ de gravité terrestre (1 gf ≈ 9,8×10−3 N).
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Figure III.5 – Thermogrammes du module conservatif du PEEK, du PEEK amorphisé et du composite
PEEK / SCF 3%vol..
Figure III.6 – Thermogrammes du module dissipatif du PEEK, du PEEK amorphisé et du composite
PEEK / SCF 3%vol..
PEEK amorphisé
L’analyse du thermogramme du module conservatif du PEEK amorphisé montre que la valeur du
module sur le plateau vitreux est identique à celle du PEEK. Le taux de cristallinité des échantillons
joue peu sur le module vitreux. À plus haute température, la transition viscoélastique se manifeste à
une température légèrement inférieure à celle du PEEK. Cette observation est cohérente avec l’analyse
calorimétrique qui a mis en avant une valeur de Tg plus faible dans le PEEK amorphisé que dans le PEEK
nominal. Néanmoins, la chute de module au passage de la transition est beaucoup plus significative.
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En effet, la quantité plus faible de cristallites dans le polymère se traduit par un module caoutchoutique
beaucoup plus faible. Enfin, une augmentation du module conservatif, symbolisée par une flèche sur la
figure, est observée à partir d’environ 160 °C. Il s’agit de la manifestation mécanique de la cristallisation
froide : l’augmentation du taux de cristallinité des échantillons induit une augmentation du module
caoutchoutique du polymère. Suite à ce phénomène, le module du PEEK amorphisé est équivalent à
celui du PEEK.
Dans le domaine vitreux, le module dissipatif du PEEK amorphisé est légèrement supérieur à celui du
PEEK. Une diminution du taux de cristallinité induit une augmentation de la dissipation d’énergie
mécanique du polymère. Ce phénomène est commun aux polymères semi-cristallins et a déjà été
reporté pour du PEKK [182]. En revanche, le taux de cristallinité ne joue pas sur la température de
manifestation de la relaxation γ. À plus haute température, le pic associé à la relaxation α est moins
bien défini que pour le PEEK : l’effet de l’écoulement plus important de la phase amorphe (dû à la
faible quantité de cristallites) se superpose à la manifestation mécanique de la transition vitreuse.
Composite PEEK / SCF 3%vol.
Le thermogramme d’AMD du composite PEEK / SCF 3%vol. montre une augmentation du module
conservatif sur toute la gamme de température étudiée. Cette augmentation est caractéristique du
renfort mécanique apporté par les fibres courtes de carbone. La Figure III.7 présente le module vitreux
et caoutchoutique du PEEK et des composites PEEK / SCF 3%vol.. Une augmentation du module est
observée dans les composites PEEK / SCF 3%vol.. Il apparaît que l’augmentation relative de module
(Ecomposite/EPEEK) est plus importante dans le domaine caoutchoutique que dans le domaine vitreux.
Ce phénomène a déjà été observé pour différents polymères renforcés par des charges ayant un facteur
de forme supérieur à 1 [183, 184]. Ce renfort supérieur du polymère à l’état caoutchoutique est associé
au fait que les fibres jouent le rôle de nœuds topologiques supplémentaires.
Figure III.7 – Module vitreux (à 25 °C) et caoutchoutique (à 220 °C) pour le PEEK et les composites
PEEK / SCF 3%vol..
À basse température, l’étude du module dissipatif des composites PEEK / SCF 3%vol. montre que les
fibres courtes ne modifient pas la relaxation localisée γ. À haute température, le thermogramme
montre que la température de la relaxation α n’est pas ou peu modifiée dans les composites. Cette
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observation n’est cependant pas cohérente avec ce qui a été observé par ACD où TPEEKg > T
composite
g au
premier balayage. L’analyse calorimétrique a également montré qu’au second balayage, la température
de transition vitreuse du PEEK et du composite PEEK / SCF 3%vol. étaient identiques ce qui indique que
les fibres n’ont pas d’influence sur la transition vitreuse. Ainsi, l’origine des différences de Tg observées
au premier balayage en ACD n’a pas d’influence sur la manifestation mécanique de la transition
vitreuse. Enfin, un élargissement du pic accompagné d’une diminution de sa hauteur est observée.
Néanmoins, l’énergie dissipée au passage de la relaxation α, qui est proportionnelle à l’aire du pic,
n’est pas modifiée. Ainsi, l’élargissement du pic est associé à une augmentation de la distribution des
temps de relaxation due aux fibres qui augmentent l’hétérogénéité de l’environnement autour des
entités relaxantes.
III.2 Analyse du comportement électrique du PEEK et des composites
L’objectif de cette partie est d’analyser les relaxations dipolaires et le transport de charges dans le
PEEK. Elle permettra d’étudier l’influence des fibres courtes, en particulier sur le transport de charges.
L’étude du PEEK amorphisé a pour but de mieux comprendre l’influence de l’irradiation sur la structure
physico-chimique du PEEK. Son comportement électrique ne sera donc pas étudié.
III.2.1 Étude des phénomènes relaxationnels dipolaires
III.2.1.i Mise en évidence des relaxations dipolaires dans le PEEK
La Figure III.8 présente l’évolution de la permittivité dissipative ε′′ d’un échantillon de PEEK en
fonction de la fréquence et de la température. Les composites présentant les mêmes phénomènes
relaxationnels que le PEEK, la cartographie de ε′′ associée n’est pas présentée dans ce travail.
Figure III.8 – Cartographie 3D de la permittivité dissipative ε′′ d’un échantillon de PEEK. Les flèches sont
destinées à mettre en exergue les différentes contributions diélectriques.
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Cette cartographie met en évidence deux phénomènes de relaxation dipolaire : la relaxation γ à basse
température et la relaxation α à plus haute température. Elles correspondent aux manifestations
diélectriques des relaxations qui ont été observées précédemment par analyse mécanique.
De plus, à haute température et à basse fréquence, une augmentation importante de la permittivité
dissipative est observée et annotée σ. Elle correspond à la conductivité électrique du PEEK dont la
contribution devient prédominante dans la composante dissipative. Dans le but de mettre en évidence
un phénomène dipolaire potentiellement masqué par ce front de conductivité, la partie imaginaire de
la permittivité a été recalculée à partir de la partie réelle en utilisant l’équation III.1 développée par
Wübbenhorst et van Turnhout [185]. Cela permet de s’affranchir de la conductivité qui ne contribue







L’avantage de cette équation par rapport aux équations de Kramers-Krönig (confère Chapitre II) réside
dans la simplicité de son utilisation qui ne nécessite pas d’algorithme de résolution spécifique.
Figure III.9 – Comportement en fréquence et pour dif-
férentes isothermes de ε′′ (à gauche) et ε′′deriv. (à droite)
pour un échantillon de PEEK.
La Figure III.9 présente, pour différentes iso-
thermes, le spectre de ε′′ et de ε′′deriv. calculée
à partir de l’équation III.1. Le graphe de ε′′deriv.
montre que l’équation développée par Wübben-
horst et van Turnhout recalcule correctement la
valeur de ε′′, tout du moins à haute fréquence.
En effet, dans le front de conductivité à basse fré-
quence, elle fait apparaître un nouveau phéno-
mène diélectrique. Ce phénomène est associé à
une polarisation de type Maxwell-Wagner-Sillars
(MWS) qui correspond à la polarisation des hété-
rogénéités présentes dans le polymère [186–188].
Elle est due à la différence de propriétés élec-
triques (i.e. ε′ et σ′) entre matrice et hétérogé-
néités. Dans le cas du PEEK, ce phénomène est
associé à la présence des cristallites qui jouent
le rôle d’hétérogénéités dispersées dans une ma-
trice amorphe homogène [189, 190].
III.2.1.ii Comportement en température des temps de relaxation
Les relaxations dipolaires mises en évidence sur la partie dissipative de la permittivité ont été ajustées
avec l’équation d’Havriliak-Negami (équation II.36) pour le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol..
Ces temps de relaxation ont été reportés en fonction de 1000/T dans le diagramme d’Arrhenius
présenté en Figure III.10.
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Figure III.10 – Diagramme d’Arrhenius des temps de relaxation associés aux phénomènes diélectriques ob-
servés dans le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol.. Les ajustements Arrhenius (équation II.39) et VTF
(équation II.40) sont représentés en lignes pointillées.
Cas du PEEK
Ce diagramme montre que le comportement en température des temps de relaxation associés au mode
γ suit une loi de type Arrhenius. Cette relaxation étant associée à une mobilité localisée à l’état solide,
ce type de comportement est cohérent. Dans le cas de la relaxation α, ses temps de relaxation suivent
une loi de type VTF. Ce comportement indique que la relaxation des séquences de chaînes associées
au mode α est activée par le volume libre. Les ajustements réalisés par les équations d’Arrhenius et
VTF sont reportés en lignes pointillées dans la Figure III.10. Les paramètres d’ajustements obtenus
sont présentés dans le Tableau III.2. Dans le cas du MWS, ses temps de relaxation peuvent être ajustés
par une loi de type VTF. Ce processus de polarisation des hétérogénéités est piloté dans le PEEK par
la mobilité α. De plus, les temps de relaxation élevés associés à cette contribution diélectrique sont
cohérents avec la taille importante des macro-dipôles mis en jeu.
L’enthalpie d’activation de 49,0 kJ.mol−1 obtenue pour la relaxation γ est cohérente avec les données
de la littérature [180, 191]. Pour la relaxation α, la valeur de T∞ calculée est de l’ordre de Tg-50 °C
comme le prédit la théorie VTF. Le mode de relaxation α est sans ambiguïté associé à la manifestation
diélectrique de la transition vitreuse.
Pour ces deux relaxations, la Figure III.10 fait également apparaître les temps de relaxation équivalents
obtenus par analyse mécanique. Les essais mécaniques ont été réalisés à une fréquence de 1 Hz, le
temps de relaxation associé est donc τAMDeq. = 1/ f
AMD = 1 s. La figure montre que ces points coïncident
bien avec les temps de relaxation obtenus par SDD et notamment avec l’ajustement VTF de la relaxation
α. Une bonne corrélation entre les résultats obtenus par AMD et ceux obtenus par SDD est observée.
Dans le cas de la manifestation calorimétrique de la transition vitreuse, il est également possible de
déterminer une fréquence équivalente f ACDeq. . Elle est fonction de la rampe en température β et peut
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Avec a une constante proche de 1 et δT l’étendue en température du saut de capacité calorifique
associé à la transition vitreuse. Dans le cas du PEEK, δT est de l’ordre de 10 °C pour une rampe de
10 °C.min−1 ce qui permet de calculer une fréquence équivalente f ACDeq. de 2,7×103 Hz. Le temps de
relaxation associé est τACDeq. = 1/(2π f ACDeq. ) ' 60s. Le point obtenu sur le diagramme d’Arrhenius est
éloigné de l’ajustement VTF des temps de relaxation associés au mode α. Deux éléments peuvent
expliquer cette disparité. D’une part, la température de transition vitreuse mesurée en ACD pour
le PEEK est supérieure aux données de la littérature contrairement à la température TAMDα mesurée.
Cela indique qu’un phénomène supplémentaire joue sur la valeur de Tg au premier balayage (son
origine sera discutée dans la partie III.3). D’autre part, l’équation III.2 est théoriquement réservée aux
polymères amorphes. En effet, dans le cas des polymères semi-cristallins, la présence de cristallites est
susceptible d’induire un élargissement du saut de capacité calorifique visible sur la Figure III.1. Cela
entraîne une augmentation de δT et une augmentation du temps de relaxation équivalent.
Tableau III.2 – Paramètres d’ajustement obtenus pour les relaxations γ et α dans le PEEK et les composites
PEEK / SCF 3%vol..
Relaxation γ Relaxation α
τ0,a ∆H τ0,v α f T∞
(s) (kJ.mol−1) (s) (°C−1) (°C)
PEEK 1,1×10−15 49,0 4,2×10−17 4,42×10−4 90
PEEK / SCF 3%vol. 7,0×10−16 49,7 5,0×10−18 4,02×10−4 85
Influence des fibres courtes de carbone
Comme pour le PEEK, les relaxations γ et α suivent respectivement un comportement de type Arrhe-
nius et VTF. Les paramètres d’ajustement pour ces deux relaxations sont également reportés dans le
Tableau III.2.
À basse température, l’ajout des fibres courtes dans le PEEK n’a que peu d’influence sur les temps de
relaxation associés au mode γ. Les paramètres d’ajustements de la loi d’Arrhenius sont faiblement
modifiés dans les composites PEEK / SCF 3%vol.. Ces observations sont cohérentes avec les résultats
d’analyse mécanique.
Dans le cas de la relaxation α, un décalage des temps de relaxation vers les basses températures est
observé. Ce décalage se traduit par une diminution de 5 °C du paramètre d’ajustement T∞. Il est du
même ordre de grandeur que celui observé par analyse calorimétrique entre PEEK et PEEK / SCF 3%vol..
Les fibres courtes induisent également une diminution du paramètre α f : les fibres limitent l’expansion
du volume libre. Des études ont observé des comportements similaires pour différents systèmes
matrice / particules [193, 194].
Enfin, les temps de relaxation associés au MWS sont décalés de manière significative vers les temps
courts. Dans les composites PEEK / SCF 3%vol., la relaxation MWS n’est plus uniquement associée à
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la polarisation des cristallites mais aussi à la polarisation des fibres courtes. Les temps de relaxation
associés à une polarisation de type Maxwell-Wagner-Sillars sont proportionnels à la permittivité de la
matrice et des hétérogénéités, et inversement proportionnels à leur conductivité [166, p. 498]. Ainsi,
la conductivité beaucoup plus élevée des fibres induit une diminution importante des temps de
relaxation.
III.2.2 Analyse du transport de charges
Un des objectifs de ce travail de thèse est d’optimiser les propriétés de transport de charges du PEEK
afin de limiter les phénomènes de charge en orbite. Il est donc essentiel d’étudier les propriétés de
transport dans les échantillons non-irradiés. Dans cette optique, le transport de charges du PEEK et
des composites PEEK / SCF 3%vol. a été analysé en condition laboratoire par SDD et en environnement
spatial simulé par RPTS.
III.2.2.i Conductivité continue à haute température
Extraction de la conductivité continue
La spectroscopie diélectrique permet à partir de la composante réelle de la conductivité σ′ de dé-
terminer une valeur de conductivité continue σDC à une isotherme donnée. D’après la théorie de la
Réponse Diélectrique Universelle proposée par Jonscher en 1977 [195], la dépendance en fréquence
de la conductivité σ′ d’un solide désordonné est décrite par l’équation III.3.
σ′(ω) =σDC +Aωs (III.3)
Avec A et s des constantes et σDC la conductivité continue.
À basse fréquence, la contribution du terme Aωs devient négligeable dans la valeur de σ′(ω). La
conductivité devient alors indépendante de la fréquence et σ′(ω) 'σDC. Ce phénomène se traduit sur
les isothermes de σ′ par l’apparition d’un plateau à basse fréquence dont la valeur constante est égale
à σDC.
La Figure III.11 présente l’évolution de la conductivité σ′ en fonction de la fréquence pour diffé-
rentes isothermes allant de 190 °C à 250 °C pour le PEEK et un composite PEEK / SCF 3%vol.. Pour
le PEEK, cette figure met en évidence l’apparition de plateaux de conductivité continue à partir de
l’isotherme 205 °C. Dans le cas du composite PEEK / SCF 3%vol., le premier plateau et observé à partir
de l’isotherme de 195 °C. Cela s’explique par le fait que dans les composites, le MWS se décale vers les
temps courts / les hautes fréquences (confère Figure III.10). Dans la suite de ce travail, les valeurs de
conductivité continue présentées correspondent aux valeurs de σ′ relevées sur ces plateaux.
À plus haute fréquence, un saut de conductivité est observé dont l’amplitude est beaucoup plus intense
dans le composite PEEK / SCF 3%vol.. Ce saut est associé à la manifestation diélectrique du MWS sur
la conductivité du polymère (confère équation II.32). Enfin, à haute fréquence, l’évolution linéaire de
la conductivité avec la fréquence est caractéristique du second terme de la loi de Jonscher.
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Figure III.11 – Comportement en fréquence et pour différentes isothermes de la partie réelle de la conductivité
du PEEK (à gauche) et un composite PEEK / SCF 3%vol. (à droite).
Comportement en température deσDC
Pour le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol., les valeurs de σDC ont été reportées en fonction de
1000/T dans le diagramme d’Arrhenius présenté dans la Figure III.12.
Cette représentation met en évidence un comportement de type Arrhenius de la conductivité du PEEK
sur la gamme de température [205 ; 250] °C. Dans le cas de la conductivité, la loi de comportement







Avec σ∞,a le facteur pre-exponentiel Arrhenius de la conductivité (S.m−1), Ea l’énergie d’activation (J)
et kB la constante de Boltzmann (J.K−1).
Les paramètres d’ajustement de la conductivité continue du PEEK par cette équation sont reportés dans
le Tableau III.3. La valeur de l’énergie d’activation obtenue est de 2,1 eV. Cette valeur est proche de celle
de 2,2 eV mesurée par Das-Gupta et Doughty [124]. Cette observation est cohérente avec un transport
de charge de type ionique dans le PEEK. De plus, la valeur obtenue pour σ∞,a (9,2×1011 S.m−1) est
très élevée par rapport à des polymères présentant une conductivité électronique : de l’ordre de
10−6 S.m−1 pour un élastomère silicone [37]. Des valeurs similaires de σ∞,a ont déjà été reportées pour
du collagène hydraté présentant une conductivité de type ionique [196].
Dans le cas du composite PEEK / SCF 3%vol., les fibres courtes ne modifient pas de manière significa-
tive le niveau de conductivité du matériau. De plus, le comportement en température reste de type
Arrhenius. Le taux de charges étant inférieur au seuil de percolation des fibres courtes, la conductivité
dans le composite est toujours contrôlée par la matrice polymère. En revanche, l’énergie d’activation
calculée à partir de l’équation III.4 est de 1,7 eV (Tableau III.3). L’introduction de fibres courtes dans
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Tableau III.3 – Paramètres obtenus à partir de l’ajustement Arrhenius des valeurs de σDC du PEEK et du




PEEK / SCF 3%vol. 2,0×108 1,7
le PEEK conduit à une diminution de l’énergie d’activation de la conductivité. Cette diminution peut
être associée à une diminution de la profondeur des pièges.
Figure III.12 – Diagramme d’Arrhenius de la conductivité continue σDC du PEEK et du composite
PEEK / SCF 3%vol..
III.2.2.ii Transport de charges en environnement spatial simulé
La Relaxation de Potentiel ThermoStimulée a permis d’étudier le comportement du PEEK et des
composites PEEK / SCF 3%vol. dans un environnement proche de celui du satellite, i.e. sous vide.
Analyse par RPTS du PEEK
La Figure III.13 présente le thermogramme de relaxation de potentiel d’un échantillon de PEEK ainsi
que sa permittivité conservative ε′ à basse fréquence (i.e. à 10−2 Hz) mesurée par SDD.
Le thermogramme de RPTS du PEEK met en évidence deux phénomènes de relaxation de potentiel.
Sur la gamme de température [60 ; 140] °C, une première diminution du potentiel est observée. Cette
diminution est relativement lente. Elle est associée au transport de charges dans le volume. En effet, la
diminution de la quantité d’électrons de surface conduit à une diminution du potentiel mesuré. Le
second phénomène de relaxation se caractérise par une chute brève et intense du potentiel. Cette chute
se manifeste à une température d’environ 150 °C et conduit à un potentiel nul. À cette température,
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Figure III.13 – Thermogrammes de relaxation de potentiel et de ε′ à 10−2 Hz pour le PEEK.
le thermogramme de ε′
10−2 Hz
présente un épaulement associé à la manifestation diélectrique de la
transition vitreuse. Ainsi, cette chute de potentiel de surface correspond à la manifestation dipolaire
de la transition vitreuse. En effet, au passage de Tg, l’augmentation des degrés de liberté des macromo-
lécules permet aux dipôles de s’orienter dans le sens du champ électrique créé par les électrons de
surface. Cette orientation va induire un champ électrique opposé qui va réduire le potentiel apparent
mesuré [127].
Afin de confirmer l’identification de ce phénomène de relaxation de potentiel, la densité de courant
calculée à partir de la relaxation de potentiel (confère équation II.42) et la densité de courant mesurée
lors d’un essai CTS ont été représentées dans la Figure III.14 pour un échantillon de PEEK.
Dans le cas de la RPTS, la densité de courant augmente progressivement à basse température jusqu’à
atteindre un plateau à partir d’environ 120 °C : cela correspond à la première relaxation de poten-
tiel mise en évidence sur la Figure III.13. Ensuite, un pic intense centré sur 160 °C est observé. Il
correspond à la chute brutale de potentiel associée à la manifestation de la transition vitreuse.
La densité de courant obtenue par CTS montre un unique évènement : un pic de courant à ≈160 °C. Le
thermogramme de CTS est réalisé sans champ électrique pendant la mesure, contrairement à la RPTS.
Elle a donc l’avantage de mettre en exergue uniquement des phénomènes de relaxation dipolaire. Ici,
le pic de courant est associé à la désorientation des dipôles au passage de Tg : il s’agit donc également
d’une manifestation dipolaire de la transition vitreuse.
La comparaison entre RPTS et CTS montre que les pics associés à la manifestation de la transition
vitreuse sont très proches en termes de position : la différence de ≈5 °C s’explique par la vitesse de
rampe en température plus rapide en CTS.
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Figure III.14 – Thermogrammes des densités de courant mesurées par Relaxation de Potentiel ThermoStimulée
et par Courants de dépolarisation ThermoStimulés pour un échantillon de PEEK.
Analyse du composite PEEK / SCF 3%vol.
La Figure III.15 présente les thermogrammes du potentiel normalisé et les densités de courant asso-
ciées pour du PEEK et un composite PEEK / SCF 3%vol..
Les thermogrammes de RPTS montrent que le potentiel du composite PEEK / SCF 3%vol. est inférieur à
celui du PEEK sur toute la gamme de température étudiée. Ainsi, le premier phénomène de relaxation
de potentiel observé dans le cas du PEEK conduit à une diminution plus rapide du potentiel de surface
dans le composite. De plus, à partir d’environ 100 °C, une accélération de ce phénomène est observée
et conduit à un potentiel nul. Ce phénomène de relaxation étant lié à un écoulement des charges dans
l’épaisseur de l’échantillon, les fibres courtes améliorent la conductivité intrinsèque du PEEK. De plus,
la relaxation totale du potentiel survenant avant la manifestation de la transition vitreuse, ce dernier
phénomène n’est pas observé : le potentiel de surface étant nul ou faible, l’orientation des dipôles n’a
pas lieu.
Le thermogramme de la densité de courant du composite met en évidence l’absence d’un pic de
courant à haute température. Cela confirme que la manifestation dipolaire de la transition vitreuse
n’est pas observée. De plus, les thermogrammes ne présentent pas de différence à basse température
entre PEEK et PEEK / SCF 3%vol.. Que ce soit pour le PEEK ou le composite PEEK / SCF 3%vol., le
potentiel de surface initial à température ambiante est de l’ordre de −4 kV, mais l’épaisseur du film
composite est de 200µm contre 100µm pour le film de PEEK. Le champ électrique appliqué sur le
composite est donc inférieur à celui appliqué sur le PEEK ce qui explique les densités de courant
similaires malgré une relaxation de potentiel plus rapide.
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Figure III.15 – Thermogrammes du potentiel normalisé (en haut) et densités de courants associées (en bas)
pour du PEEK et un composite PEEK / SCF 3%vol..
III.3 Discussion
III.3.1 Différences de température de transition vitreuse au premier balayage
III.3.1.i PEEK nominal
L’analyse calorimétrique du PEEK a mis en évidence une température de transition vitreuse élevée
au premier balayage, comparativement à la littérature, aux échantillons de PEEK amorphisé et aux
composites PEEK / SCF 3%vol..
Lors des premiers essais d’analyse mécanique réalisés sur le PEEK, un comportement inattendu
de l’élongation des échantillons au passage de la transition viscoélastique a été observé. Le film de
PEEK a été mis en œuvre par le fournisseur via un procédé de calandrage. La Figure III.16 présente
l’élongation de l’échantillon pour du PEEK étudié dans trois configurations différentes :
• dans le sens longitudinal, i.e. sens d’élongation parallèle au sens de calandrage;
• dans le sens orthogonal, i.e. sens d’élongation perpendiculaire au sens de calandrage ;
• un film de PEEK recuit 2 min à 160 °C et étudié dans le sens longitudinal.
Dans le cas de l’échantillon analysé dans le sens longitudinal, une contraction de ce dernier est
observée après le passage de la transition viscoélastique. Généralement, dans les polymères, une
augmentation du coefficient de dilatation thermique est observée au passage de cette relaxation [197] :
l’augmentation des degrés de liberté des macromolécules au passage de la transition vitreuse favorise
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Figure III.16 – Thermogrammes de l’élongation de l’échantillon pour du PEEK étudié dans différentes configu-
rations.
la dilatation de la phase amorphe (21). Ce comportement a également été observé dans le cas du PEEK
[198]. Ainsi, une contraction de l’échantillon ne devrait pas se produire car elle se traduit par une
diminution et un changement de signe du coefficient de dilatation thermique.
Au regard du procédé de mise en forme du film, cette contraction a été associée à la présence de
contraintes mécaniques internes figées lors du refroidissement du polymère. Au passage de la transition
viscoélastique, l’augmentation des degrés de liberté des macromolécules permet à ces contraintes de
relaxer ce qui se traduit par une contraction de l’échantillon dans le sens de calandrage. L’échantillon
étudié dans le sens orthogonal et l’échantillon recuit permettent de confirmer la présence de ces
contraintes internes. Dans le sens orthogonal, la contraction de l’échantillon est moins importante que
dans le sens longitudinal : les contraintes étant principalement orientées dans le sens de calandrage,
leur relaxation a une influence moindre dans le sens orthogonal. A contrario, dans le cas de l’échantillon
recuit, une augmentation du coefficient de dilatation après la transition viscoélastique est observée : le
recuit au-dessus de la température de transition vitreuse permet de relaxer les contraintes.
C’est la présence de ces contraintes internes qui explique la valeur élevée de Tg lors de la première
rampe en température. Les contraintes internes limitent la mobilité. Comme décrit dans le Chapitre II,
les échantillons étudiés par analyse mécanique sont découpés orthogonalement au sens de calandrage
afin de limiter l’effet des contraintes internes résiduelles.
III.3.1.ii PEEK amorphisé et composite PEEK / SCF 3%vol.
Des évolutions de la valeur de Tg ont également été observées entre le premier et le second balayage
en température pour le PEEK amorphisé et les composites PEEK / SCF 3%vol..
21. Le coefficient de dilatation du polymère à l’état caoutchoutique va notamment être dépendant du taux de cristallinité
qui va limiter la dilatation de la phase amorphe.
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Dans le cas du PEEK amorphisé, une augmentation de Tg est relevée. Cette augmentation peut être
corrélée à l’évolution de la fraction de phase amorphe rigide (RAF). La phase amorphe rigide corres-
pond à une phase amorphe contrainte qui ne relaxe pas à la transition vitreuse. La fraction de phase




Avec∆C0p le saut de capacité calorifique du polymère 100 % amorphe. Dans le cas du PEEK, la littérature
reporte une valeur référence de 0,27 J.g−1.K−1 [199].
En considérant un modèle à trois phases (phase cristalline, phase amorphe mobile et phase amorphe
rigide), la RAF est calculée en utilisant l’équation III.6 [200].
RAF = 1−MAF− χc
100
(III.6)
Dans cette étude, les analyses calorimétriques montrent pour le PEEK amorphisé une valeur de saut
de capacité calorifique au premier balayage supérieure à celle du ∆C0p reportée dans la littérature. Il
n’est donc pas possible d’utiliser cette valeur référence.
Néanmoins, il est possible d’extrapoler la valeur de ∆C0p à partir des valeurs de ∆Cp et de χc mesurées
au premier et second balayage pour le PEEK amorphisé (confère Tableau III.1). La valeur extrapolée de
∆C0p est de 0,40 J.g
−1.K−1. En utilisant ce ∆C0p , le calcul de la RAF donne une valeur de 15 % au premier
balayage et de 35 % au second. Cette augmentation est cohérente avec l’étude de Cheng et al. qui a
montré que la RAF augmente avec le taux de cristallinité [199]. Ainsi, entre le premier et le second
balayage, les augmentations de la valeur de Tg et de RAF dans le PEEK amorphisé sont associées à
l’augmentation du taux de cristallinité.
Dans le cas du composite PEEK / SCF 3%vol., une légère diminution de la température de transition
vitreuse est observée entre le premier et le second balayage. Comme pour le PEEK, cette diminution
est associée à une relaxation de contraintes internes. Les composites étant mis en forme par compres-
sion à l’état fondu, des contraintes résiduelles peuvent être figées lors du refroidissement jusqu’à la
température ambiante.
Enfin, lors d’un second balayage en température, la température de transition vitreuse des trois types
d’échantillons et les sauts de capacité calorifique associés sont équivalents (confère Tableau III.1). Les
échantillons ayant la même histoire thermique, cette observation est cohérente.
III.3.2 Renforcement mécanique du PEEK par les fibres courtes
L’analyse du comportement mécanique du composite PEEK / SCF 3%vol. a mis en évidence un renfor-
cement mécanique du PEEK au travers d’une augmentation des modules vitreux et caoutchoutique.
Afin d’étudier l’influence des fibres courtes sur l’évolution du module vitreux, différents modèles
d’homogénéisation mécaniques ont été comparés. Ces modèles permettent de calculer à partir de la
fraction volumique de fibres courtes le module mécanique du composite. Les données de ce travail
permettent d’obtenir une valeur de module pour la matrice seule et pour un composite chargé à
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3 %vol.. Sarasua et al. ont étudié le comportement mécanique de composites PEEK / SCF pour des
taux de fibres plus élevés [201]. La Figure III.17 présente l’évolution du module vitreux de composite
PEEK / SCF en fonction du pourcentage volumique de fibres. Cette figure montre qu’il y a une bonne
corrélation entre les données obtenues lors de ce travail et celles de Sarasua et al.
Figure III.17 – Évolution du module vitreux de composites PEEK / SCF en fonction du pourcentage volumique
en fibres courtes.
Les données obtenues ont été comparées aux modèles d’homogénéisation parallèle et série. Ces
modèles considèrent une orientation uni-directionnelle des fibres dans le composite. Dans le cas du
modèle parallèle, la contrainte mécanique est appliquée parallèlement à l’orientation des fibres. Dans
le cas du modèle série, la contrainte mécanique est appliquée perpendiculairement à l’orientation des
fibres. Ces deux modèles sont respectivement décrits par l’équation III.7 et l’équation III.8.








Avec Ec le module du composite, Em le module de la matrice, Ef le module des fibres et Φ f la fraction
volumique en fibres.
Le troisième modèle d’homogénéisation utilisé est celui d’Halpin-Tsai [202, 203]. Il est formalisé par
l’équation III.9. Il permet de prendre en compte le facteur de forme ξ au travers du paramètre θ : ce





Avec ν= E f /Em −1
E f /Em +θ
.
La Figure III.18 présente l’évolution du rapport Ecomposite/Ematrice en fonction du pourcentage volu-
mique de fibres courtes ainsi que les modèles d’homogénéisation série, parallèle et d’Halpin-Tsai. Les
paramètres utilisés dans ces modèles sont : Em = 2,8 GPa, Ef = 225 GPa [204] et θ = 2ξ = 15,8.
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Figure III.18 – Évolution du rapport Ecomposite/Ematrice en fonction du pourcentage volumique de fibres compa-
rée aux différents modèles d’homogénéisation.
Cette figure montre que les modèles parallèle et série sont très éloignés des données expérimentales.
Cette observation est cohérente avec les hypothèses de ces modèles : i.e. ils prennent en compte une
orientation uni-directionnelle des fibres. Par conséquence, le module mécanique calculé dans le sens
des fibres (modèle parallèle) est très élevé et majore les données. De même, le module mécanique
calculé dans le sens transverse des fibres (modèle série) est faible et très proche de celui de la matrice
seule.
Le modèle d’Halpin-Tsai est très proche des données expérimentales en considérant un facteur
de forme des fibres de 7,9 calculé à partir du seuil de percolation électrique (confère Chapitre II).
Ce modèle semble donc bien adapté pour décrire le comportement mécanique des composites
PEEK / SCF. Cependant, il considère dans ces conditions une contrainte mécanique appliquée dans
le sens des fibres. Le fait qu’il décrive correctement l’évolution du module vitreux des composites
indique qu’il y a probablement une orientation préférentielle des fibres dans les composites.
III.3.3 Mécanisme de conduction dans le PEEK nominal
III.3.3.i Comportement de la conductivité continue à haute température
L’étude du comportement en température de la conductivité continue a permis de calculer une énergie
d’activation de 2,1 eV. Cette valeur est élevée comparée à d’autres systèmes polymères. Elle a été
associée à un mécanisme de conduction de type ionique : les ions étant des entités plus massives
que les électrons, l’énergie d’activation associée est plus élevée. Différentes études rapportent un
comportement de type VTF de la conductivité continue de polymères dans le cas d’une conduction
ionique [193, 205, 206]. Ainsi, le transport de charges ne se fait qu’à partir d’une température au-delà
de laquelle la diffusion des ions au sein de la phase amorphe est possible. Cette loi de comportement
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Avec σ∞,v le facteur pre-exponentiel VTF de la conductivité (S.m−1), α f le coefficient d’expansion du
volume libre (°C−1) et T0 la température d’activation de la conductivité (°C).
À partir de l’équation III.10, Stickel et al. ont obtenu une relation permettant de linéariser des données
à partir de la dérivée de leur logarithme [207, 208] (22). Ainsi, la dérivée de lnσDC par rapport à la




= α1/2f (T−T0) (III.11)
Cette relation linéarise les équations VTF et Arrhenius (cas où T0 = 0). Elle conduit à une droite de
pente α1/2f et d’abscisse à l’origine T0. La Figure III.19 présente les données de conductivité continue
linéarisées à l’aide de cette équation ainsi que les ajustements Arrhenius (T0 = 0) et VTF (T0 > 0). Cette
figure met en évidence que l’ajustement par une loi d’Arrhenius n’est pas adapté pour décrire le
comportement en température de σDC. A contrario, l’ajustement par une loi de type VTF permet
de correctement décrire ces données : le comportement en température de la conductivité est sans
ambiguïté de type VTF.
Figure III.19 – Comportement linéarisé de la conductivité continue du PEEK obtenu à partir de l’équation III.11.
La Figure III.20 présente le diagramme d’Arrhenius de la conductivité continue du PEEK ainsi que
l’ajustement réalisé par l’équation VTF (équation III.10). Cet ajustement conduit à un coefficient
d’expansion du volume libre de 3,45×10−4 °C−1 et une température d’activation de la conductivité de
22. Cette équation a d’abord été utilisée pour des phénomènes électriques mais elle peut également être appliquée a
n’importe quel phénomène décrit par une loi de type VTF ou Arrhenius (e.g. évolution de la viscosité avec la température).
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Figure III.20 – Diagramme d’Arrhenius de la conductivité continue du PEEK. Insert : évolution de la conductivité
continue en fonction de 1000/(T-T0).
51 °C. On note que la valeur de α f est proche de celle obtenue par l’ajustement VTF de la relaxation α
(confère Tableau III.2).
La valeur du coefficient d’expansion du volume libre est largement inférieure à celles trouvées dans
la littérature pour d’autres polymères présentant un mécanisme de conduction ionique activée par
le volume libre, de l’ordre de 4×10−3 °C−1 pour un composite PolyThioPhene / PolyVinylAcetate
[205] et de l’ordre de 8×10−3 °C−1 pour un PolyEpoxy [193]. La rigidité plus importante de la chaîne
principale du PEEK qui limite l’augmentation du volume libre explique cette valeur faible du coefficient
d’expansion α f .
La valeur de T0 est plus élevée que pour les systèmes PolyThioPhene / PolyVinylAcetate et PolyEpoxy
(respectivement 21 °C et 33 °C). Dans ces systèmes, cette température est proche de la température
d’activation du volume libre T∞ obtenue par l’ajustement des temps de relaxation associés au mode
α. Dans la théorie du volume libre, cette température d’activation correspond à la température à
partir de laquelle le volume libre devient supérieur à un volume critique au-delà duquel la relaxation
ou le transport ionique est possible [171]. Pour ces deux systèmes, le volume critique permettant la
relaxation des séquences de chaînes responsable de la transition vitreuse est donc similaire au volume
critique permettant la diffusion des ions. Dans le PEEK, la température d’activation de la relaxation α
est élevée du fait de la rigidité importante de la chaîne principale. La taille des ions étant plus petite,
le volume libre critique associé est donc atteint à plus basse température. Ainsi, le volume critique
permettant le transport ionique est inférieur à celui permettant la relaxation des séquences de chaînes
ce qui explique que T0 < T∞.
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III.3.3.ii Conductivité au passage de la transition vitreuse
Le comportement de la conductivité continue au passage de la transition vitreuse a également été
étudié. En effet, Saito et al. ont montré que, dans le cas de porteurs de charges ioniques, l’augmen-
tation de la mobilité des porteurs de charges au passage de Tg induit une augmentation de l’énergie
d’activation apparente de la conductivité [129].
Des essais de Relaxation de Potentiel Isotherme ont été réalisés sur un film de PEEK. Comme en
RPTS, la surface des échantillons est chargée par implantation d’électrons de faible énergie (20 keV).
Cependant, contrairement à la RPTS, la relaxation de potentiel est enregistrée au cours du temps
lors d’une isotherme en température. La courbe U(t) résultante est de la forme d’une exponentielle









Avec U0 le potentiel initial et τ la constante de temps caractéristique de la relaxation de potentiel.
Cependant, dans le cas d’un diélectrique réel, la décroissance de potentiel n’est pas décrite dans cer-
tains cas par une exponentielle simple. Il est alors possible d’ajuster la relaxation par une exponentielle
étirée aussi appelée fonction de Kohlrausch-Williams-Watts (KWW) et ainsi déterminer une constante









Avec β un exposant compris entre 0 et 1. Ce paramètre est lié à l’écart de la décroissance par rap-
port à une exponentielle simple : plus β est faible, plus l’exponentielle est étirée. Il rend compte de
l’élargissement de la distribution des temps caractéristiques.
Figure III.21 – Relaxation de potentiel du PEEK pour
quatre isothermes dans la gamme de température
[120 ; 170] °C. Les ajustements KWW sont représentés
en pointillés.
Dans cette étude, les mesures ont été réa-
lisées pour des isothermes dans la gamme
[120 ; 170] °C, i.e. autour de la température de
transition vitreuse. Les courbes de potentiels sont
représentées pour quatre isothermes dans la Fi-
gure III.21. Cette figure montre que lorsque la
température augmente, la relaxation de potentiel
est de plus en plus rapide ce qui indique qu’il y
a une augmentation de la conductivité du poly-
mère. Les ajustements KWW permettent de cor-
rectement décrire les relaxations de potentiel. Les
valeurs de l’exposant β sont proches de 0,40 dans
la gamme [120 ; 140] °C et proches de 0,65 dans la
gamme [150 ; 170] °C. Ce changement de valeur
de β survient aux alentours de Tg et indique un
changement de mécanisme de conduction.
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À partir des temps caractéristiques τKWW , il est possible de calculer une valeur de conductivité continue








Où ε′(T) représente à la partie réelle de la permittivité diélectrique du matériau mesurée par SDD.
Les conductivités σDC obtenues grâce à cette équation sont reportées en fonction de 1/T sur le
diagramme d’Arrhenius de la Figure III.22. Les données de conductivité obtenues par SDD ainsi que
l’ajustement VTF ont également été reportés sur cette figure.
Figure III.22 – Diagramme d’Arrhenius de la conductivité continue obtenue à partir de la relaxation de potentiel
isotherme et à partir de la spectroscopie diélectrique.
Cette figure met en évidence un changement du comportement de la conductivité à une température
d’environ 150 °C qui est proche de la température de transition vitreuse mesurée par analyse calori-
métrique. Au-dessus de cette température, l’évolution de σDC avec la température est correctement
décrite par l’ajustement VTF. Ce changement de comportement est caractéristique de porteurs de
charges ioniques dont la mobilité est plus importante au-delà de Tg et confirme qu’ils sont les por-
teurs de charges prédominants à haute température. Ainsi, en-dessous de Tg les porteurs de charges
prédominants sont les électrons. Ce changement de porteurs explique l’évolution de l’exposant β au
passage de la transition vitreuse.
III.3.4 Influence des fibres courtes sur le transport de charges
L’analyse par RPTS du composite PEEK / SCF 3%vol. a mis en évidence une relaxation plus rapide du
potentiel par rapport au PEEK. Cette amélioration de la dissipation des charges a été associée aux
fibres de carbone qui favorisent le transport de charges dans le volume de l’échantillon.
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L’analyse de la conductivité continue par spectroscopie diélectrique a montré que les fibres courtes ne
modifient pas le niveau de conductivité du matériau mais conduisent à une diminution de l’énergie
d’activation du transport de charges. Cependant, il a été montré dans la partie précédente que la
dépendance en température de la conductivité est de type VTF. L’ajout des fibres courtes dans la
matrice PEEK ne modifie pas ce comportement comme le montre la Figure III.23. Les paramètres
d’ajustement VTF obtenus pour le PEEK et le composite PEEK / SCF 3%vol. sont comparés dans le
Tableau III.4.
Figure III.23 – Diagramme d’arrhenius de la conductivité continue du PEEK et du composite PEEK / SCF 3%vol..
Les ajustements VTF sont représentés en pointillés.
Tableau III.4 – Paramètres obtenus à partir de l’ajustement VTF des valeurs de σDC du PEEK et du composite
PEEK / SCF 3%vol..
σ∞,v α f T0
(S.m−1) (°C−1) (°C)
PEEK 2,7×10−2 3,45×10−4 51
PEEK / SCF 3%vol. 8,8×10−5 5,75×10−4 75
Les ajustements montrent que les fibres courtes augmentent la valeur deα f et de T0. L’augmentation de
T0 indique qu’en présence de fibres, l’activation de la conductivité par le volume libre est atteinte à plus
haute température : les fibres contraignent la phase amorphe et limitent l’augmentation du volume
libre. Cependant, une fois cette température atteinte, son expansion thermique est plus importante
en présence de fibres. Ces évolutions sont opposées à celles des paramètres α f et T∞ obtenus par
l’ajustement de la relaxation α. Les fibres n’ont pas la même influence sur l’activation de la conductivité
par le volume libre et sur l’activation de la mobilité moléculaire par le volume libre.
Néanmoins, ces évolutions ne permettent pas d’expliquer la relaxation de potentiel plus rapide ob-
servée dans les composites (confère Figure III.15). En effet, dans le cas d’une conduction purement
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ionique, l’augmentation de la température d’activation T0 devrait conduire à un décalage de la relaxa-
tion de potentiel vers les hautes températures. Cependant, sur la gamme de température analysée par
RPTS, la conductivité ionique n’est pas prédominante.
Figure III.24 – Thermogramme de la conductivité à basse fréquence du PEEK et du composite PEEK / SCF 3%vol..
La Figure III.24 présente l’évolution sur la gamme [−150 ; 250] °C de la conductivité à 10−2 Hz mesurée
par SDD dans le cas du PEEK et du composite PEEK / SCF 3%vol.. Cette figure met en évidence que
l’introduction de fibres de carbone contribue à augmenter la conductivité basse fréquence du matériau
sur la gamme [−150 ; 150] °C. Sur cette gamme de température, la conductivité électronique est pré-
dominante devant la conductivité ionique du matériau (confère Figure III.22). Ainsi, l’augmentation
de la conductivité sur cette gamme de température est associée à une augmentation de la conducti-
vité électronique. Les fibres de carbone jouent donc sur le transport électronique même en-dessous
du seuil de percolation. Cependant, cette figure ne présente pas la conductivité continue des deux
matériaux. En effet, selon la loi de Jonscher (équation III.3), l’égalité σ10−2 Hz =σDC n’est vérifiée qu’à
partir d’une température de 205 °C pour le PEEK et de 190 °C le composite PEEK / SCF 3%vol.. Ainsi,
afin de remonter à la conductivité continue des matériaux, il est possible d’utiliser les thermogrammes
de U(T) et J(T) obtenus par RPTS. En effet, sous l’application d’un champ électrique E, la densité de
courant J est proportionnelle à la conductivité σ selon l’équation III.15.
J =σE (III.15)
En RPTS, le champ électrique n’est pas constant mais dépend de la température. Ainsi, la conductivité




Avec e l’épaisseur des échantillons. De plus, la fréquence caractéristique de cette technique est très
faible et la conductivité calculée est considérée comme continue.
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La Figure III.25 présente la conductivité continue calculée à partir des données de relaxation de
potentiel thermostimulée pour le PEEK et le composite PEEK / SCF 3%vol.. Les niveaux de conductivité
obtenus sont inférieurs à ceux présentés dans la Figure III.24 mais du même ordre de grandeur. Cette
diminution est due à la contribution de la fréquence qui n’apparaît plus dans la valeur de conductivité.
De plus, elle confirme que l’introduction de fibres courtes de carbone dans le PEEK augmente la
conductivité continue du matériau même en-dessous du seuil de percolation ce qui se traduit par une
dissipation plus rapide des électrons de surface implantés sous irradiation. Cette augmentation de la
conductivité reste faible et ne permet pas d’atteindre les valeurs recommandées par l’ESA pour des
polymères anti-statiques (10−11 à 10−8 S.m−1).
Figure III.25 – Thermogramme de la conductivité continue du PEEK et du composite PEEK / SCF 3%vol. calculée
à partir de la RPTS.
III.4 Conclusion partielle
Ce chapitre avait deux objectifs :
• analyser la structure physique et le comportement électrique des matériaux (PEEK, PEEK amorphisé
et PEEK / SCF 3%vol.) non-irradiés afin de définir leur état initial ;
• déterminer l’influence des fibres courtes de carbone sur le comportement du PEEK.
L’analyse calorimétrique a permis d’identifier les transitions thermiques dans les matériaux. Elle a
montré que les fibres n’ont pas d’influence significative sur la structure physique du PEEK. L’analyse
mécanique a mis en évidence les relaxations mécaniques : la relaxation localisée γ et la relaxation
α associée à la manifestation mécanique de la transition vitreuse. Dans les composites, les fibres
induisent une augmentation du module conservatif. Sur le plateau vitreux, cette augmentation suit
le modèle d’Halpin-Tsai. Le comportement électrique des matériaux a été caractérisé. L’étude de la
permittivité dissipative a mis en évidence trois phénomènes diélectriques : la relaxation γ, la relaxation
α et la polarisation interfaciale MWS. Au-dessus de Tg, l’analyse de la conductivité continue a mis en
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évidence que les porteurs de charges prédominants sont de type ionique. En-dessous Tg, le transport
de charges est électronique. Dans les composites, les fibres favorisent l’écoulement des électrons.
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Chapitre IV : Influence du vieillissement par irra-
diation sur la structure physico-chimique
Ce chapitre se concentre sur l’analyse de l’effet des irradiations électroniques sur la structure physico-
chimique du PEEK. L’objectif est de mettre en évidence les mécanismes de vieillissement prédominants.
L’influence de différents facteurs (taux de cristallinité, température) a été étudiée. Le vieillissement du
PEEK a été analysé dans un premier temps à température ambiante. L’effet d’irradiations à 165 °C a
été étudié afin de mettre en évidence l’influence de la température sur la cinétique de vieillissement.
Enfin, le comportement sous irradiation des composites a été caractérisé afin d’analyser l’influence
des fibres courtes sur la stabilité du PEEK.
IV.1 Étude des mécanismes de vieillissement à température ambiante du
PEEK
Cette partie présente l’analyse du vieillissement par irradiation à température ambiante du PEEK no-
minal et amorphisé. Les échantillons irradiés ont été étudiés par analyses calorimétrique et mécanique
afin de suivre le vieillissement du PEEK par l’évolution de ses transitions thermiques mais également
de son comportement mécanique. De plus, des essais de diffusion d’acétone ont été réalisés sur les
échantillons vierges et irradiés afin de mieux appréhender la nature des modifications entraînées par
le vieillissement.
IV.1.1 Influence du vieillissement sur la structure physico-chimique
IV.1.1.i Analyse calorimétrique du PEEK
La Figure IV.1 et la Figure IV.2 présentent respectivement les thermogrammes de chauffe et de refroi-
dissement d’échantillons de PEEK vierges et irradiés. Les données extraites de ces thermogrammes
(température de transition vitreuse, taux de cristallinité, . . . ) sont regroupées dans le Tableau IV.1.
Vieillissement de la phase cristalline
Une diminution de la température de fusion des échantillons avec une dose ionisante croissante est
observée au premier balayage. Cette diminution est de l’ordre de 20 °C pour le niveau de dose le plus
élevé. Elle indique que l’irradiation du PEEK conduit à des cristallites moins stables qui fondent à
plus basse température. Le taux de cristallinité des échantillons diminue également après irradiation.
Dans son étude, Yoda s’est intéressé par Diffraction des Rayons–X à l’évolution de la phase cristalline
d’échantillons de PEEK sous irradiation électronique [210]. Il a observé une diminution du taux de
cristallinité des échantillons avec une dose croissante ce qui est cohérent avec nos observations. Il a mis
en évidence une diminution de la taille moyenne des cristallites après irradiation : de 15 % pour une
dose de 50 MGy. Cette évolution explique la diminution de la température de fusion des échantillons :
les cristallites étant plus petits, ils fondent à plus basse température. Il est intéressant de noter que
l’irradiation conduit à un élargissement des pics de fusion des échantillons : i.e. le vieillissement
augmente la distribution en taille des cristallites.
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Figure IV.1 – Thermogrammes d’analyse calorimétrique obtenus lors de montées en température pour des
échantillons de PEEK vierges et irradiés. Les premiers balayages en température sont représentés en traits pleins
et les seconds en traits pointillés.
Figure IV.2 – Thermogrammes d’analyse calorimétrique obtenus lors d’un refroidissement (b) pour des échan-
tillons de PEEK vierges et irradiés.
Lors de la seconde montée en température, la diminution de la température de fusion des échantillons
est toujours observée, de même que leur amorphisation. Même après le passage par l’état fondu, le
vieillissement physico-chimique est présent et limite la cristallisation des macromolécules. Après
irradiation, une diminution de la température de cristallisation du PEEK est mise en évidence avec
une dose ionisante croissante. Les modifications induites par l’irradiation limitent la mobilité des
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Tableau IV.1 – Données extraites des thermogrammes d’analyse calorimétrique en fonction de la dose ionisante
pour le PEEK et le PEEK amorphisé. 1ère et 2nde font respectivement référence aux premières et secondes
montées en température.
Tg ∆Cp Tf χc Tcc Tc
(°C) (J.g−1.°C−1) (°C) (%) (°C) (°C)
1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde
PEEK
Vierge 158 147 0,15 0,14 339 339 34,1 40,1 ∅ 297
Irradié 12 MGy 157 150 0,11 0,12 331 333 32,6 33,7 ∅ 286
Irradié 34 MGy 159 153 0,16 0,16 318 320 25,8 23,0 ∅ 269
PEEK amorphisé
Vierge 144 148 0,29 0,13 338 339 13,0 32,2 172 292
Irradié 14 MGy 147 153 0,30 0,13 318 323 7,6 26,3 185 268
macromolécules à l’état fondu et retardent le phénomène de cristallisation. Cette cristallisation depuis
l’état fondu révèle que le vieillissement à l’origine de cette évolution est de nature chimique.
Vieillissement de la phase amorphe
L’évolution de la température de transition vitreuse lors de la première montée en température ne
montre pas de tendance particulière après vieillissement. Cependant, la présence des contraintes
mécaniques internes est à prendre en compte dans le cas du PEEK vierge. En effet, comme évoqué
dans la partie discussion du Chapitre III, ces contraintes internes conduisent à une augmentation de
la température de transition vitreuse calorimétrique au premier balayage. Du fait de ces contraintes et
des faibles variations de Tg, il est risqué d’interpréter ces évolutions.
Lors du second balayage, une augmentation linéaire de la température de transition vitreuse est
observée : de 6 °C pour une dose de 34 MGy. Dans ce cas-là, la contribution des contraintes internes
n’est plus à prendre en compte, les échantillons étant passés par l’état fondu. Le vieillissement induit
une diminution de la mobilité des macromolécules dans la phase amorphe qui relaxent à plus haute
température. Dans la littérature, l’augmentation de la température de transition vitreuse est classi-
quement associée à un phénomène de réticulation des macromolécules [211, p. 20]. Ce phénomène
est également à l’origine de la diminution de Tc : les nœuds de réticulation limitent la réorganisation
cristalline lors du refroidissement. La réticulation est de nature chimique : s’il s’agissait de liaisons
physiques, elles auraient été disruptées lors de la première montée en température et n’auraient plus
eu d’influence lors du refroidissement. De plus, la propension à cristalliser des macromolécules étant
plus faible, cela conduit aux évolutions de la phase cristalline au second balayage (i.e. diminution de
Tf et χc ).
La Figure IV.3 présente l’évolution avec la dose du ∆χc entre premier et second balayage pour le PEEK.
À l’état non-irradié, la valeur positive de ∆χc est associée au phénomène de cristallisation secondaire
propre aux PAEK (confère partie III.1.1). Avec une augmentation de la dose ionisante, ∆χc diminue
jusqu’à devenir négatif. Cette évolution est expliquée par le vieillissement qui limite le phénomène de
cristallisation secondaire jusqu’à l’inhiber complètement pour la dose la plus élevée. Le phénomène
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de cristallisation secondaire se produisant dans la phase amorphe, cette évolution est donc due à la
réticulation.
Figure IV.3 – Évolution avec la dose du ∆χc pour le PEEK entre le premier et le second balayage.
IV.1.1.ii Évolutions des transitions thermiques du PEEK amorphisé
Comme pour le PEEK, la Figure IV.4 et la Figure IV.5 présentent respectivement les thermogrammes
de chauffe et de refroidissement d’échantillons de PEEK amorphisé vierges et irradiés. Les données
extraites de ces thermogrammes sont reportées dans le Tableau IV.1.
Figure IV.4 – Thermogrammes d’analyse calorimétrique lors de montées en température pour des échantillons
de PEEK amorphisé vierges et irradiés. Les premières montées en température sont représentées en traits pleins
et les secondes en traits pointillés.
Ces thermogrammes d’analyse calorimétrique montrent que l’irradiation du PEEK amorphisé conduit
à des évolutions similaires à celles du PEEK ce qui indique que les mécanismes de vieillissement ne
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Figure IV.5 – Thermogrammes d’analyse calorimétrique lors d’un refroidissement pour des échantillons de
PEEK amorphisé vierges et irradiés.
sont pas modifiés par le taux de cristallinité. Cependant, ces évolutions sont de plus grande amplitude.
Notamment, pour une dose similaire (14 MGy ≈ 12 MGy), l’augmentation de la température de transi-
tion vitreuse au second balayage est plus importante : 5 °C pour le PEEK amorphisé contre 3 °C pour
le PEEK. Les échantillons irradiés de PEEK amorphisé présentent donc une densité de réticulation
plus élevée. Cette différence entre PEEK nominal et amorphisé indique que la présence de cristallites
augmente la stabilité de la phase amorphe vis-à-vis d’irradiations électroniques. Cette tendance est
cohérente avec l’étude d’Hegazy et al. qui a mis en évidence un dégagement de gaz plus important
dans des échantillons à faible taux de cristallinité associé à une phase amorphe moins stable sous
irradiation [97].
L’évolution de la température de fusion au premier balayage est également plus importante dans les
échantillons amorphisés. Cependant, dans le cas du PEEK amorphisé et contrairement au PEEK, une
partie des cristallites qui fondent lors du premier balayage en température ont été formés lors de la
cristallisation froide et n’ont donc pas été soumis aux irradiations. Cette diminution de Tf est donc liée
à une évolution de la cristallisation froide du polymère. En effet, le phénomène de cristallisation froide
est également impacté par les irradiations. Une augmentation de la température de cristallisation froide
Tcc est observée. Elle est expliquée par la réticulation de la phase amorphe. De plus, une diminution
de l’enthalpie de cristallisation froide est observée : de 23 J.g−1 à 20 J.g−1. Ainsi, la réticulation limite
également la quantité de cristallites formés lors de la cristallisation froide. Il est également intéressant
de noter que le pic de cristallisation froide s’élargit après irradiation. Enfin, comme pour le PEEK, une
diminution du taux de cristallinité est observée et associée à l’amorphisation des cristallites. Au second
balayage en température, les évolutions de la phase cristalline ont les mêmes origines que pour le
PEEK.
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IV.1.2 Étude du comportement mécanique après vieillissement
IV.1.2.i Analyse des relaxations mécaniques
La Figure IV.6 présente les thermogrammes du module dissipatif d’échantillons de PEEK vierges et
irradiés.
Figure IV.6 – Thermogrammes du module dissipatif d’échantillons de PEEK vierges et irradiés.
Ces thermogrammes montrent qu’à basse température l’irradiation n’a pas d’influence sur le mode
de relaxation γ, que ce soit sur sa position ou son amplitude. La réticulation de la phase amorphe
induite par l’irradiation ne joue pas sur la mobilité des entités relaxantes associées au mode γ. Comme
décrit dans la partie III.1.2, le mode γ est associé à la mobilité des cétones de la chaîne principale
interagissant avec l’eau absorbée dans le polymère. D’après Hegazy et al. [97], l’irradiation électronique
du PEEK produit principalement du CO et du CO2. Cela indique que sur la chaîne principale du PEEK,
les sites de scission préférentiels sont les fonctions cétone et les fonctions éther. La relaxation γ devrait
alors être impactée par le vieillissement. De plus, une diminution du nombre de fonctions cétones
devrait entraîner une diminution de l’amplitude du mode. Cette absence d’évolution s’explique par
la réticulation de la phase amorphe qui n’est pas assez dense pour modifier la mobilité des entités
relaxantes localisées γ.
À plus haute température, les thermogrammes du module conservatif mettent en évidence une évo-
lution importante de la relaxation α avec le vieillissement. Notamment, un décalage de la relaxation
vers les hautes températures est observé. Cette évolution est cohérente avec l’augmentation de Tg
observée par analyse calorimétrique. Comme précédemment, les modifications de la phase amorphe
(i.e. la réticulation) limitent la mobilité des séquences de chaînes relaxant au passage de la transition
viscoélastique. Le vieillissement induit également une augmentation de la largeur du pic de dissipation
associé à la relaxation α. Cet élargissement de la distribution des temps de relaxation est associé à une
augmentation de l’hétérogénéité de l’environnement proche des entités relaxantes. Cet élargissement
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est le résultat de la réticulation. De plus, une augmentation de l’aire du pic est observée dans les
échantillons irradiés. Cette aire est proportionnelle à l’énergie dissipée au passage de la transition
viscoélastique. La réticulation, en rigidifiant la phase amorphe, devrait induire une diminution de cette
dissipation d’énergie. Cependant, l’analyse calorimétrique a également mis en exergue une diminution
du taux de cristallinité χc dans les échantillons vieillis. L’énergie dissipée étant proportionnelle à la
quantité de phase amorphe, cette augmentation du taux de phase amorphe (χa = 100−χc ) compense
l’effet de la réticulation.
IV.1.2.ii Influence du taux de cristallinité initial sur l’évolution du module caoutchoutique
Les thermogrammes du module conservatif du PEEK et du PEEK amorphisé à l’état vierge et irradié
sont représentés respectivement dans la Figure IV.7 et dans la Figure IV.8.
Figure IV.7 – Thermogrammes du module conservatif du PEEK à l’état vierge et irradié.
Dans le cas du PEEK, une augmentation avec la dose ionisante du module caoutchoutique Er est
observée. Au-delà de la transition viscoélastique, la tenue mécanique des polymères semi-cristallins
est associée aux cristallites. Après irradiation, la diminution du taux de cristallinité devrait induire
une diminution du module caoutchoutique des échantillons. Ainsi, cette augmentation ne peut
être expliquée que par la réticulation de la phase amorphe : à l’instar des cristallites, les nœuds
de réticulation augmentent la valeur du plateau caoutchoutique. De plus, l’effet de la réticulation
compense également la diminution du taux de cristallinité. Ainsi, cette évolution confirme un peu
plus l’hypothèse d’une réticulation.
Dans le cas du PEEK amorphisé, les thermogrammes montrent un décalage vers les hautes tempéra-
tures de la manifestation mécanique de la cristallisation froide. Cette observation est cohérente avec
l’augmentation de la température de cristallisation froide observée par analyse calorimétrique. Cepen-
dant, après la cristallisation froide, le vieillissement induit une diminution du module caoutchoutique
contrairement au PEEK. Ce comportement antagoniste est expliqué par le fait que, dans le cas du PEEK
amorphisé, les cristallites qui assurent la tenue mécanique du polymère sur ce plateau ont été formés
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Figure IV.8 – Thermogrammes du module conservatif du PEEK amorphisé à l’état vierge et irradié.
en grande partie lors de la cristallisation froide. L’augmentation du module mécanique qui résulte de la
cristallisation froide est proportionnelle à la quantité de phase cristalline créée. Ainsi, cette diminution
est la conséquence d’une cristallisation froide limitée qui conduit à un taux de cristallinité plus faible
et donc à un module caoutchoutique plus petit.
IV.1.3 Étude du vieillissement via des essais de diffusion
Comme décrit dans la partie II.4, la diffusion d’un pénétrant dans un matériau polymère est dépen-
dante de la mobilité des chaînes, notamment en-dessous de la température de transition vitreuse où la
relaxation des macromolécules est significativement plus lente que la diffusion. Ainsi, l’étude de la
diffusion d’un pénétrant est susceptible de sonder les évolutions de la structure physico-chimique
d’un polymère.
La Figure IV.9 présente l’évolution du gain de masse normalisé par la quantité de phase amorphe en
fonction du temps d’immersion dans l’acétone pour le PEEK et le PEEK amorphisé à l’état vierge et
irradié. Les essais de diffusion ont été réalisés uniquement à l’état vierge et pour le niveau de dose le
plus élevé (i.e. 34 MGy pour le PEEK nominal et 14 MGy pour le PEEK amorphisé).
IV.1.3.i Analyse des courbes d’absorption
À l’état vierge
Dans les échantillons vierges, des différences significatives sont observées entre le PEEK et le PEEK
amorphisé :
• Les échelles de temps de l’absorption entre le PEEK amorphisé et le PEEK sont complètement
différentes. Dans le premier cas, l’équilibre d’absorption est atteint au bout de 30 h. Dans le cas du
PEEK, il est atteint au bout de 1500 h. Cette différence est associée au taux de cristallinité. En effet, la
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Figure IV.9 – Gains de masse normalisés en fonction du temps d’immersion dans l’acétone pour des échantillons
de PEEK amorphisé (à gauche) et nominal (à droite) à l’état vierge et irradié.
diffusion ne se fait que dans la phase amorphe. Ainsi, plus le taux de cristallinité augmente, plus la
diffusion du pénétrant est limitée et l’absorption lente.
• L’échantillon de PEEK amorphisé présente un gain de masse à l’équilibre m∞ plus important que le
PEEK. Le gain de masse étant normalisé par la quantité de phase amorphe, cette différence indique
que la phase amorphe du PEEK amorphisé absorbe plus de pénétrant que celle du PEEK. Ce compor-
tement a déjà été observé dans d’autres polymères semi-cristallins comme le PolyVinylAlcohol [162].
Il s’explique par le fait que les cristallites contraignent la phase amorphe, limite son gonflement
et diminue le gain de masse à l’équilibre. Le lien avec l’évolution de la fraction de phase amorphe
rigide (RAF) doit être noté. Nous avons observé dans la partie III.3 que la RAF du PEEK augmente
avec le taux de cristallinité [199]. En considérant que l’absorption se fait majoritairement dans la
phase amorphe mobile, une augmentation de la RAF induira une diminution de m∞. En d’autres
termes, la normalisation par la quantité de phase amorphe ne prend pas en compte la RAF qui
n’absorbe pas de pénétrant.
Après vieillissement
Après irradiation, une accélération des cinétiques de diffusion est observée pour chaque type d’échan-
tillons. Cette évolution est associée à la diminution du taux de cristallinité observée par ACD dans
les échantillons irradiés. La quantité plus faible de cristallites facilite la diffusion de l’acétone et les
cinétiques d’absorption deviennent plus rapides. La réticulation de la phase amorphe a donc peu
d’influence sur les cinétiques de diffusion ou son effet est masqué par l’amorphisation. Concernant le
gain de masse à l’équilibre, l’irradiation induit une diminution dans le cas du PEEK amorphisé. D’après
les observations qui ont été faites sur les échantillons vierges, la diminution du taux de cristallinité
après irradiation aurait dû conduire à un gain de masse à l’équilibre plus élevé. Une étude a montré
que l’augmentation du degré de réticulation de l’HydroxyEthylMethAcrylate induit une diminution du
gain de masse à l’équilibre [212]. En effet, la réticulation limite le gonflement et diminue le volume ac-
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cessible pour le pénétrant. Ainsi, la diminution de m∞ observée pour le PEEK amorphisé est expliquée
par la réticulation de la phase amorphe après irradiation. Dans le cas du PEEK, la valeur de m∞ est peu
impactée par le vieillissement. Les analyses calorimétriques ont montré que la présence des cristallites
limite le vieillissement de la phase amorphe. Ainsi, l’effet de la réticulation de la phase amorphe sur la
valeur de m∞ est compensé par l’amorphisation du PEEK induite par l’irradiation.
IV.1.3.ii Étude des mécanismes de diffusion
Afin d’étudier les mécanismes de diffusion de l’acétone dans le PEEK, les courbes m(t)/m∞ ont été
ajustées avec l’équation II.14. Les paramètres d’ajustement obtenus sont reportés dans le Tableau IV.2
de même que les taux de cristallinité lors des premiers balayages en température. Pour rappel, les
paramètres K et n sont liés respectivement à la cinétique d’absorption et au mécanisme de diffusion.
Tableau IV.2 – Paramètres K et n obtenus par l’ajustement de m(t)/m∞ comparés aux taux de cristallinité χc




Vierge 1,6×10−3 0,85 34,1
Irradié 34 MGy 2,3×10−3 0,89 25,8
PEEK amorphisé
Vierge 4,3×10−2 0,95 13,0
Irradié 14 MGy 1,2×10−1 0,65 7,6
L’ajustement des données montre que, peu importe l’échantillon, la valeur du paramètre n est compris
entre 1/2 et 1. Cette valeur est associée à un mécanisme de diffusion anormale. Les essais d’absorp-
tion ont été réalisés à température ambiante, i.e. bien en-dessous de la température de transition
vitreuse. Dans ce cas, nous avons τrelax. À τdiff.. La détermination d’un coefficient de diffusion est
donc impossible.
Entre le PEEK et le PEEK amorphisé, une augmentation significative du coefficient K est observée.
Cette valeur plus élevée est cohérente avec la diffusion plus rapide dans le PEEK amorphisé liée au
taux de cristallinité plus faible. Quant au paramètre n, sa valeur diminue quand le taux de cristallinité
augmente. Dans les polymères, les mécanismes de diffusion anormale et de type II sont liés à la
présence de la phase amorphe. De ce fait, lorsque le polymère se rapproche d’un état théorique 100 %
cristallin, le mécanisme de diffusion tend vers un comportement de type Fick (n = 1/2). Inversement,
plus le taux de cristallinité du polymère est faible, plus il se rapproche d’un comportement type II
(n = 1) : plusieurs études ont reporté des comportements de type II pour des polymères amorphes
[158, 159].
Après irradiation, une augmentation du paramètre K est observée que ce soit pour le PEEK nominal
ou amorphisé. Cette évolution est cohérente avec les cinétiques d’absorption plus rapides observées
sur la Figure IV.9. Dans le cas de l’exposant n, l’irradiation induit des évolutions opposées entre les
deux types d’échantillons : une légère augmentation pour le PEEK et une importante diminution
pour le PEEK amorphisé. Pour ce dernier, cela indique que le processus de diffusion tend vers un
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comportement de type Fick. Cette observation indique que la réticulation limite l’influence de la
relaxation des chaînes sur le processus de diffusion et conduit à un mécanisme de diffusion quasi-Fick.
Dans le cas du PEEK, les courbes d’absorption montrent que l’effet de la réticulation est compensé par
l’amorphisation du polymère. Ainsi, comme le taux de cristallinité diminue, le mécanisme de diffusion
se rapproche d’un comportement type II. Cette évolution pour le PEEK doit cependant être interprétée
avec prudence : cette augmentation est dans l’incertitude faîte sur l’estimation de n.
IV.2 Effet de l’irradiation au voisinage de Tg sur les cinétiques de vieillisse-
ment
Comme décrit dans la partie I.1.1, en environnement spatial les satellites sont soumis à des variations
de température importantes. Dans le cas du PEEK et en particulier de la mission Parker Solar Probe (23),
les matériaux sont susceptibles d’être exposés à des températures très élevées. Il est donc essentiel de
caractériser l’influence de la température d’irradiation sur le vieillissement du PEEK, en particulier au
voisinage de la température de transition vitreuse, domaine où la mobilité de la phase amorphe est
plus importante. Pour cela, les évolutions des transitions thermiques, du comportement mécanique et
des courbes d’absorption des échantillons irradiés à 165 °C ont été analysées et comparées à celles du
PEEK irradié à température ambiante.
IV.2.1 Influence de la température sur le vieillissement physico-chimique
Dans un premier temps, les échantillons de PEEK irradiés à 165 °C ont été étudiés par analyse calori-
métrique. Les thermogrammes sont très similaires à ceux obtenus pour le PEEK irradié à température
ambiante. Dans un souci de clarté, ils sont uniquement présentés en annexe (confère Annexe E). Les
données extraites de ces thermogrammes sont reportées dans le Tableau IV.3. Ces données ainsi que
celles associées au PEEK irradié à température ambiante sont représentées en fonction de la dose sur
la Figure IV.10. Les valeurs de température de transition vitreuse reportées sont celles obtenues lors
de la seconde montée en température.
Tableau IV.3 – Données extraites des thermogrammes d’analyse calorimétrique en fonction de la dose ionisante
pour le PEEK irradié à 165 °C. 1ère et 2nde font respectivement référence aux données extraites des premières et
secondes montées en température.
Tg ∆Cp Tf χc Tc
(°C) (J.g−1.°C−1) (°C) (%) (°C)
1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde
Vierge 158 147 0,15 0,14 339 339 34,1 40,1 297
Irradié 12 MGy 158 151 0,13 0,12 327 328 30,9 30,6 280
Irradié 34 MGy 163 156 0,12 0,14 309 312 26,3 24,3 255
La Figure IV.10 montre que les évolutions avec la dose des paramètres associés aux différentes tran-
sitions thermiques sont similaires à celles observées pour le PEEK irradié à température ambiante :
i.e. une augmentation de la température de transition vitreuse et une diminution de la température
23. La mission Parker Solar Probe a pour objectif de faire des orbites très proches du Soleil afin de réaliser différentes
mesures (e.g. champ magnétique, flux de particules, . . . ) pour mieux comprendre la dynamique solaire.
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Figure IV.10 – Évolution avec la dose des paramètres thermiques extraits des thermogrammes d’ACD du PEEK
vierge, irradié à température ambiante (TA) et à 165 °C.
de fusion, de la température de cristallisation et du taux de cristallinité. Ces observations indiquent
que l’irradiation au voisinage de la température de transition vitreuse ne modifie pas les mécanismes
de vieillissement du PEEK. Cette hypothèse est cohérente avec les études sur le PTFE qui ont montré
que son mécanisme de vieillissement vis-à-vis de radiations ionisantes n’est modifié qu’au-dessus de
la température de fusion [42, 56]. Néanmoins, des différences notables sont observées entre le PEEK
irradié à température ambiante et le PEEK irradié à 165 °C (24).
IV.2.1.i Effet de la température sur la réticulation
Dans la phase amorphe, une augmentation plus importante de la température de transition vitreuse
est observée : pour un même niveau de dose (34 MGy), l’augmentation est de 6 °C après irradiation
à température ambiante et de 9 °C après irradiation à 165 °C. L’augmentation de Tg a été associée à
un phénomène de réticulation. De ce fait, cette augmentation plus importante peut s’expliquer par
une densité de réticulation plus élevée. Si l’augmentation de la température d’irradiation favorise la
formation de nœuds de réticulation, la densité de réticulation dans les échantillons irradiés à 165 °C est
plus importante et limite d’autant plus la mobilité moléculaire. L’effet de cette densité de réticulation
plus élevée est également observé sur l’évolution de la température de cristallisation Tc. Comme
pour Tg, une évolution plus importante de Tc est observée avec l’augmentation de la température
d’irradiation. Cela indique que la cristallisation depuis l’état fondu est d’autant plus limitée : la densité
de réticulation plus élevée limite encore plus la propension à cristalliser du polymère. Cette densité de
réticulation plus élevée est expliquée par l’augmentation de la mobilité de la phase amorphe au-dessus
de Tg. Cette augmentation induit un taux de recombinaison des radicaux créés par l’irradiation plus
élevé et donc la création d’un plus grand nombre de nœuds de réticulation. Cette augmentation du
24. Il est également intéressant de noter que globalement, l’irradiation au voisinage de Tg augmente l’incertitude statistique
des données. Cette augmentation est associée à des gradients de température dans les échantillons qui induisent une
augmentation de l’hétérogénéité du vieillissement.
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taux de recombinaison des radicaux avec la température a déjà été mis en évidence dans le PEEK pour
des températures inférieures à la température de transition vitreuse [213].
IV.2.1.ii Effet de la température sur l’amorphisation
Dans la phase cristalline, que ce soit après irradiation à température ambiante ou à 165 °C, la diminu-
tion au premier balayage de la température de fusion et du taux de cristallinité est due à la création de
défauts cristallins. Cependant, les irradiations au-dessus de Tg accélèrent la diminution de Tf mais
ne jouent pas sur χc . L’augmentation de la température d’irradiation conduit à des cristallites moins
stables mais ne favorise pas l’amorphisation du PEEK. Étant donné que les irradiations sont réalisées
bien en-dessous de la température de fusion, uniquement la périphérie des cristallites (i.e. l’interface
phase amorphe / cristallites) est impactée par l’augmentation de la mobilité. Ainsi, la diminution plus
rapide de Tf peut être expliquée par une augmentation des défauts à la surface des cristallites.
IV.2.2 Influence de la densité de réticulation sur le comportement du PEEK
IV.2.2.i Évolutions du comportement mécanique
Afin d’étudier l’effet de l’augmentation de la densité de réticulation sur le comportement mécanique,
les échantillons irradiés à 165 °C ont été analysés par AMD. La Figure IV.11 présente les thermo-
grammes des modules conservatif et dissipatif d’échantillons de PEEK vierges et irradiés à 165 °C.
Figure IV.11 – Thermogrammes des modules conservatif (traits pleins) et dissipatif (traits pointillés) d’échan-
tillons de PEEK vierges et à 165 °C.
Comme pour les échantillons irradiés à température ambiante, le vieillissement de la phase amorphe
ne modifie pas la relaxation γ. Malgré un phénomène de réticulation plus dense, la mobilité localisée
associée au mode γ n’est pas impactée. L’échelle de mobilité entre nœuds de réticulation est toujours
plus grande que la taille des entités relaxantes associées au mode γ.
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Cependant, des évolutions significatives du comportement mécanique sont observées à plus haute
température. Un décalage de la relaxation α vers les hautes températures est observé. Cette évolution
est cohérente avec l’augmentation de Tg. Le thermogramme du module conservatif met également en
évidence une augmentation du plateau caoutchoutique avec la dose.
Afin de comparer ces évolutions à celles du PEEK irradié à 25 °C, la température de la relaxation α Tα
ainsi que l’évolution du module caoutchoutique ∆E′220°C (E
′
irradié −E′vierge à 220 °C) ont été représentés
en fonction de la dose dans la Figure IV.12.
Cette figure met en évidence une augmentation de Tα avec la dose pour les irradiations à température
ambiante et à 165 °C. Cette augmentation est amplifiée lors de l’irradiation au-dessus de la température
de transition vitreuse. Cette différence est cohérente avec l’augmentation de Tg plus importante et
corrobore l’hypothèse d’un phénomène de réticulation plus important.
L’effet de la densité de réticulation est également observé sur l’évolution du module caoutchoutique
Er. La Figure IV.12 montre que pour les deux températures d’irradiation, la valeur de Er augmente
avec le vieillissement. Il est évident que l’irradiation au-dessus de Tg conduit à une augmentation plus
importante de Er. Cette observation est cohérente avec l’hypothèse d’une densité de réticulation plus
élevée.
Figure IV.12 – Évolution avec la dose ionisante de la température de transition viscoélastique Tα et du module
vitreux ∆E′220°C pour des échantillons de PEEK vierge, irradié à température ambiante (TA) et à 165 °C.
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IV.2.2.ii Évolution des mécanismes de diffusion
Des essais d’absorption ont été réalisés sur les échantillons irradiés à 165 °C et pour une dose de
34 MGy. La Figure IV.13 présente l’évolution du gain de masse normalisé en fonction de la racine carré
du temps pour du PEEK vierge, irradié à température ambiante et à 165 °C.
Figure IV.13 – Gain de masse normalisé en fonction de la racine du temps pour du PEEK vierge, irradié à
température ambiante et à 165 °C.
Avec cette représentation en fonction de t 1/2, la courbe d’absorption associée au PEEK vierge met en
évidence un mécanisme de diffusion en deux étapes : une première qui conduit à une absorption
de ≈4 % suivie d’une seconde qui commence à environ 25 h1/2 avec une cinétique plus rapide. Un
phénomène similaire a été observé par Bagley et Long dans l’acétate de cellulose [214]. Ils décrivent
ces deux étapes comme la succession de deux mécanismes de diffusion :
• la première étape est associée à un quasi-équilibre d’absorption qui est atteint à la surface des
échantillons;
• la seconde étape correspond à la diffusion du pénétrant dans le volume du polymère, elle est permise
par le réarrangement des macromolécules de la phase amorphe (i.e. par la disruption des liaisons
physiques).
Cependant, aucune étude ne propose un modèle qui permet de décrire cette seconde étape plus rapide
que la première. Par exemple, Loh et al. ont proposé un modèle qui consiste à ajuster les courbes
d’absorption par la somme de deux équations de diffusion de type Fick (e.g. équation II.12 dans le cas
d’un film) [215]. Ce type de modèle conduit forcément à une seconde étape d’absorption plus lente :
aux temps courts, c’est le mécanisme le plus rapide (coefficient de diffusion le plus important) qui
contrôle la diffusion. Néanmoins, il est possible d’ajuster m(t)/m∞ indépendamment pour chaque
étape par l’équation II.14. Les paramètres d’ajustement obtenus sont reportés dans le Tableau IV.4.
Pour la seconde étape, un mécanisme de diffusion de type II (i.e. n = 1) est observé. Il est alors possible
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de déterminer la vitesse du front de diffusion ν= K×e/2 où e est l’épaisseur de l’échantillon (25). Les
valeurs de ces vitesses sont également reportées dans le Tableau IV.4.
Tableau IV.4 – Paramètres d’ajustement K et n obtenus par l’ajustement de chaque étape et vitesse des fronts de
diffusion ν calculée à partir des valeurs de K pour la seconde étape de diffusion.
Étape 1 Étape 2
K n K n ν
(h−n) (h−n) (nm.h−1)
Vierge 9,5×10−3 0,56 5,6×10−4 1 28
Irradié 34 MGy, 25 °C 8,2×10−3 0,65 7,8×10−4 1 39
Irradié 34 MGy, 165 °C 2,5×10−2 0,36 3,6×10−4 1 18
Pour le PEEK vierge, le mécanisme de diffusion de la première étape est proche d’une diffusion de type
Fick tandis que la deuxième étape suit un comportement de type II. La vitesse du front de diffusion
calculée est de 28 nm.h−1. Cette valeur est très faible comparée aux valeurs de ≈100µm.h−1 reportées
dans la littérature pour d’autres systèmes polymère / pénétrant [212, 216]. Cette différence s’explique
par le fait que les polymères utilisés dans ces systèmes sont amorphes ce qui facilite la diffusion
du pénétrant (confère Figure IV.9). De plus, la rigidité élevée de la chaîne PEEK limite d’autant plus
la diffusion par rapport à d’autres polymères à chaînes souples. Enfin, pour la première étape, le
mécanisme proche d’une diffusion de type Fick indique que l’absorption du pénétrant à la surface de
l’échantillon est peu influencée par la relaxation des chaînes.
Après irradiation, les courbes d’absorption montrent que les deux températures d’irradiation ont un
effet opposé sur la diffusion du pénétrant : l’irradiation à température ambiante accélère l’absorption et
ne modifie que très peu le gain de masse à l’équilibre. Comme décrit dans la partie IV.1.3, ces évolutions
sont dues à un effet d’amorphisation prédominant devant celui de la réticulation. Après irradiation
à 165 °C, une diminution du gain de masse à l’équilibre et une cinétique de diffusion plus lente sont
observées. Les analyses calorimétriques des échantillons ont montré que l’irradiation à 165 °C induit
une augmentation de la densité de réticulation mais ne joue pas sur l’amorphisation : après irradiation
au voisinage de Tg, l’effet de la réticulation devient prédominant. Ces évolutions opposées entre
irradiation à température ambiante et à 165 °C sont dues à la compétition entre l’amorphisation (qui
favorise la diffusion et l’absorption) et la réticulation (qui a tendance à les limiter).
L’effet du vieillissement est également visible sur chaque étape de l’absorption. Sur la première étape,
l’irradiation à température ambiante induit une cinétique de diffusion plus rapide et le quasi-équilibre
n’est plus du tout observé : il semble être masqué par la seconde étape qui est décalée vers les temps
courts. Ce décalage s’explique par le fait que l’amorphisation facilite la diffusion dans le volume et
donc décale la seconde étape vers les temps courts. Sur les paramètres d’ajustement, ce décalage est
identifié par l’augmentation de la vitesse du front de diffusion qui passe de 28 nm.h−1 à 39 nm.h−1.
Après irradiation à 165 °C, la première étape est mieux définie et le quasi-équilibre est atteint malgré
une cinétique légèrement plus faible : la réticulation limite l’absorption. Quand à la seconde étape,
elle est décalée vers les temps longs et la cinétique de diffusion associée est plus lente. Ces évolutions
25. Le facteur 1/2 permet de rendre compte du fait que la diffusion se fait au travers des deux faces de l’échantillon.
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sont dues à l’effet prédominant de la réticulation qui retarde l’absorption dans le volume et limite la
diffusion du pénétrant : la vitesse du front de diffusion diminue.
IV.3 Influence des fibres courtes de carbone sur la stabilité du PEEK sous
irradiation
L’objectif des composites PEEK / SCF élaborés dans cette étude est de limiter l’accumulation des
électrons de faible énergie sur le PEEK en favorisant leur écoulement dans le volume. Cependant,
il est essentiel d’étudier l’influence des fibres de carbone sur le vieillissement de la matrice sous
irradiation ionisante. Les échantillons composites PEEK / SCF 3%vol.ont été irradiés par des électrons
à température ambiante. L’analyse calorimétrique a permis d’étudier l’effet des fibres courtes sur
le vieillissement de la phase amorphe et de la phase cristalline. Le comportement mécanique des
composites irradiés a été analysé afin de déterminer l’influence sur l’évolution du comportement
mécanique.
IV.3.1 Analyse calorimétrique des composites irradiés
Comme pour les échantillons irradiés à 165 °C, les thermogrammes d’ACD des composites irradiés
sont présentés en annexe (confère Annexe F) car ils n’apportent pas d’informations supplémentaires.
Les données extraites de ces thermogrammes sont reportées dans le Tableau IV.5. Ces données ainsi
que celles associées au PEEK sont également représentées en fonction de la dose sur la Figure IV.14.
Figure IV.14 – Évolution avec la dose des paramètres thermiques extraits des thermogrammes d’analyse calori-
métrique du PEEK et des composites PEEK / SCF 3%vol..
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Tableau IV.5 – Données extraites des thermogrammes d’analyse calorimétrique en fonction de la dose ionisante
pour le composite PEEK / SCF 3%vol.. 1
ère et 2nde font respectivement référence aux premières et secondes
montées en température.
Tg ∆Cp Tf χc Tc
(°C) (J.g−1.°C−1) (°C) (%) (°C)
1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde 1ère 2nde
Vierge 151 147 0,13 0,11 341 342 35,8 40,1 299
Irradié 12 MGy 154 150 0,08 0,11 332 333 34,5 35,2 282
Irradié 34 MGy 159 153 0,10 0,13 323 320 30,9 29,7 265
Les évolutions avec la dose des transitions thermiques des composites suivent les mêmes tendances
que celles du PEEK. Les fibres de carbone ne modifient pas le mécanisme de vieillissement du PEEK
sous irradiation électronique.
Plus spécifiquement, l’évolution de la température de transition vitreuse dans les composites est
identique à celle du PEEK. L’augmentation de la densité de réticulation avec la dose n’est pas modifiée
par les fibres courtes. Au refroidissement, l’évolution avec la dose de la température de cristallisation est
similaire à celle du PEEK. La diminution de Tc étant liée à l’augmentation de la densité de réticulation,
elle est cohérente avec l’évolution de Tg.
Concernant la phase cristalline, une diminution légèrement plus faible de la température de fusion est
observée, notamment pour le niveau de dose le plus élevé. Les fibres stabilisent le vieillissement des
cristallites sous irradiation. Cette tendance est confirmée par l’évolution moins importante du taux de
cristallinité des composites par rapport aux échantillons de PEEK.
Lors du second balayage, le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol. présentent les mêmes tem-
pératures de fusion après irradiation (confère Tableau IV.1 et Tableau IV.5) : la réticulation limite la
croissance des cristallites et inhibe l’effet des fibres sur leur taille. Cependant, la diminution du taux
de cristallinité avec la dose au second balayage est plus élevée pour le PEEK que pour les composites.
Cette différence indique que lors du refroidissement, les fibres jouent toujours le rôle de sites de
nucléation et favorisent la cristallisation.
IV.3.2 Évolution du comportement mécanique des composites
La Figure IV.15 présente les thermogrammes des modules conservatifs et dissipatifs des composites
PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés.
En comparaison avec les thermogrammes d’AMD du PEEK irradié, la présence de fibres stabilise de
manière importante le comportement mécanique. L’irradiation ne modifie pas les valeurs des modules
vitreux et caoutchoutique. La relaxation γ n’est pas modifiée par l’irradiation. Finalement, la seule
évolution visible sur ces thermogrammes est le décalage de la relaxation α vers les hautes températures.
IV.3.2.i Influence des fibres sur l’évolution de la relaxation α
Afin d’étudier l’influence des fibres sur la relaxation α, la Figure IV.16 présente l’évolution avec la dose
de Tα et de l’aire normalisée de la relaxation pour le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol..
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Figure IV.15 – Thermogrammes des modules conservatif (traits pleins) et dissipatif (traits pointillés) des compo-
sites PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés.
L’augmentation avec la dose de Tα dans les composites est similaire à celle du PEEK malgré une valeur
légèrement plus faible à 34 MGy. Cette évolution est cohérente avec les augmentations similaires de Tg
pour les deux types d’échantillons.
L’évolution de l’aire normalisée de la relaxation α est différente pour le PEEK et les composites
PEEK / SCF 3%vol.. Dans le PEEK, l’augmentation de cette aire est associée à une augmentation de
Figure IV.16 – Évolution avec la dose de la température de transition viscoélastique Tα et de l’aire normalisée de
la relaxation α pour le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol..
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la quantité de phase amorphe. Dans les composites, l’irradiation ne modifie pas significativement
l’énergie dissipée par la relaxation α. Les analyses calorimétriques ont montré que la présence des
fibres courtes limite l’amorphisation du PEEK sous irradiation. L’effet de l’augmentation de la quantité
de phase amorphe sur l’énergie dissipée est donc moins marqué.
IV.3.2.ii Influence des fibres sur la tenue mécanique après irradiation
Les thermogrammes d’analyse mécanique présentés dans la Figure IV.15 suggèrent que les fibres
courtes stabilisent l’évolution du module conservatif des composites sous irradiation. La Figure IV.17-
a et la Figure IV.17-b présentent respectivement l’évolution avec la dose ionisante de la valeur nor-
malisée (E′/E′vierge) du module vitreux et du module caoutchoutique du PEEK et des composites
PEEK / SCF 3%vol..
(a) (b)
Figure IV.17 – Évolution avec la dose des modules vitreux (a) et caoutchoutique (b) pour le PEEK et le composite
PEEK / SCF 3%vol.. Les valeurs de module ont été normalisées par la valeur du module de l’échantillon avant
irradiation.
La Figure IV.17-a montre que pour les deux types d’échantillons, la valeur du module vitreux reste
centrée autour de celle des échantillons non-irradiés. Ainsi, à l’état vitreux, l’évolution de la structure
physique et la réticulation ont peu d’effets sur la valeur de ce module (26).
Dans le PEEK, une augmentation du module caoutchoutique associée à la réticulation de la phase
amorphe est observée (voir Figure IV.7). Dans le cas des composites, la valeur du module caoutchou-
tique est peu modifiée par le vieillissement. À l’état vierge, l’AMD a montré que les fibres entraînent
une rigidification du matériau qui se caractérise par une augmentation du module conservatif. À l’état
caoutchoutique, cette augmentation est due à la fois au module plus élevé des fibres et au fait qu’elles
jouent le rôle de nœuds topologiques. Après irradiation, l’effet de la réticulation et de l’amorphisation
sur la valeur du module caoutchoutique est complètement masqué par l’augmentation importante de
Er due à la présence des fibres.
26. À l’état vitreux, la valeur du module conservatif est principalement liée à la nature des liaisons chimiques. De ce fait,




IV.4.1 Nature des nœuds de réticulation
Sous irradiation électronique, le PEEK est sujet à une réticulation de sa phase amorphe. Ce phénomène
a été mis en évidence par l’augmentation de la température de transition vitreuse et de son module
caoutchoutique. Mais ces observations ne suffisent pas à déterminer la nature exacte de ce phénomène
de réticulation.
La diminution de la température de cristallisation montre que, même à l’état fondu, la réticulation a
toujours une influence et limite la réorganisation cristalline. Afin de vérifier la nature des modifications
induites par l’irradiation, des essais d’ATG ont été réalisés sur des échantillons de PEEK vierges et
irradiés. La Figure IV.18 présente les thermogrammes d’ATG sous air du PEEK vierge, irradié 34 MGy à
température ambiante et irradié 34 MGy à 165 °C.
Figure IV.18 – Thermogrammes d’ATG (en haut) et de DTG (en bas) sous air du PEEK vierge, irradié 34 MGy à
température ambiante et irradié 34 MGy à 165 °C.
Dans le cas du PEEK vierge, les phénomènes de dégradation observés sont identiques à ceux décrits
dans la partie I.3.1. Le premier phénomène de dégradation correspond à la scission aléatoire de la
chaîne principale. Le deuxième phénomène de dégradation est associé à l’oxydation du résidu de
la première dégradation. Il se déroule en trois étapes successives, respectivement à 650 °C, 675 °C et
700 °C. La littérature ne rapporte pas l’origine exacte de ces phénomènes.
Après irradiation à température ambiante, le pic associé à la première dégradation se décale vers les
basses températures ce qui est cohérent avec l’étude de Kornacka pour des doses plus faibles [213].
Cette diminution indique que le vieillissement diminue la stabilité des macromolécules. Cette étape
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étant associée à la scission de la chaîne principale, son évolution indique que l’irradiation induit des
modifications chimiques. Ces modifications peuvent être associées aux nœuds de réticulation qui
jouent le rôle de défauts. L’irradiation conduit également à un nouveau phénomène de dégradation peu
intense à environ 550 °C. Il a été associé à la dégradation de chaînes courtes créées pendant l’irradiation.
Un phénomène de scission de chaînes se produit également même s’il n’est pas prédominant devant
la réticulation. Sur le deuxième phénomène de dégradation, l’irradiation modifie l’amplitude des trois
étapes. L’irradiation à 165 °C amplifie la diminution de la stabilité thermique du PEEK avec notamment
un décalage plus important du premier phénomène de dégradation vers les basses températures.
L’augmentation de la température d’irradiation augmente le nombre de modifications chimiques de
la chaîne principale ce qui est cohérent avec une densité de réticulation plus importante. De même,
l’ensemble du deuxième phénomène de dégradation se décale vers les basses températures ce qui
indique que le résidu de la première dégradation est moins stable : i.e. présente plus de défauts.
L’évolution de la stabilité thermique des échantillons irradiés confirme que l’irradiation conduit
à des modifications chimiques du PEEK. Afin de mettre en évidence la nature de ces
modifications / nouvelles liaisons chimiques, des essais de RMN–13C ont été réalisés sur le PEEK
à l’état vierge et après irradiation à 165 °C (27). La Figure IV.19 présente le spectre RMN de ces deux
échantillons sur la gamme de déplacement chimique [100 ; 200] ppm. L’attribution des pics aux car-
bones correspondants est également reportée d’après l’étude de Poliks et Schaefer [217].
Figure IV.19 – Spectre RMN–13C du PEEK vierge et à 165 °C.
Cette figure montre qu’il n’y a pas d’évolution significative des spectres entre le PEEK vierge et irradié
à 165 °C. En particulier, les pics associés aux carbones des fonctions ether et cétone (pics 3, 4 et 5)
ne sont pas modifiés par l’irradiation. Hegazy et al. ont montré que ces fonctions correspondent aux
sites de scission préférentiels et donc potentiellement de réticulation [97]. De plus, aucun nouveau
pic associé à une nouvelle liaison chimique n’apparaît sur toute la gamme de déplacement chimique
27. Les essais de RMN ont été réalisés par Y. Coppel au Laboratoire de Chimie de Coordination (Toulouse, France) sur un
spectromètre Bruker Advance 400 en mode CP–MAS.
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étudiée. Des essais d’Infra-Rouge à Transformée de Fourier (IRTF) ont également été réalisés sur des
échantillons vierges et irradiés.
De manière similaire aux analyses RMN, les bandes d’absorption associées aux cétones et aux éthers,
respectivement 1650 cm−1 et 1228 cm−1 [218], ne sont pas modifiées après irradiation (confère Annexe
G). L’ATG a sans ambiguïté mis en évidence la présence de modifications chimiques. Ces modifications
sont donc de faible densité et ne sont détectables ni par RMN ni par IRTF. Cette hypothèse est cohérente
avec l’analyse mécanique qui montre une relaxation localisée γ non-modifiée par le vieillissement
malgré l’évolution significative de la relaxation α.
IV.4.2 Estimation de la densité de réticulation
Il est possible à partir de la valeur du module caoutchoutique déterminée par analyse mécanique,
d’estimer une valeur de densité d’enchevêtrements d’après l’équation IV.1 [219]. Les enchevêtrements








Avec 1/Me la densité d’enchevêtrements (mol.g−1), g ′0 une constante égale à 3, Er le module conservatif
sur le plateau caoutchoutique (Pa), R la constante des gaz parfaits (J.K−1.mol−1) et T la température (K).
Cette équation a été utilisée pour calculer l’évolution de la densité d’enchevêtrements entre les échan-
tillons irradiés à 34 MGy et les échantillons vierges. À 220 °C, elle donne une augmentation de 1/Me de
4,6×10−3 mol.g−1 après irradiation à température ambiante et de 7,3×10−3 mol.g−1 après irradiation à
165 °C. L’augmentation de la densité de réticulation est plus importante dans les échantillons irradiés
à 165 °C et confirme l’hypothèse d’une cinétique de vieillissement de la phase amorphe plus rapide.
Toutefois, il est essentiel d’analyser ces valeurs avec précaution. Elles ne donnent qu’une idée de
l’évolution de la densité de réticulation. En effet, le calcul de la distance inter-nœuds de réticulation
Me donne une valeur de 137 g.mol−1 après irradiation à 165 °C : il y a donc en moyenne 2,1 nœuds de
réticulation par unité répétitive (Mmonomère = 288 g.mol−1). Cette distance inter-nœuds est très courte
et comparable à celles qui sont observées pour de véritables réseau 3D : de l’ordre de 600−1000 g.mol−1
pour un PolyÉthylène réticulé chimiquement [220] ou de l’ordre de 60 g.mol−1 pour un système
DGEBA / Éthylènediamine [221]. Dans ces conditions, un tel niveau de réticulation aurait été détecté
par RMN. Cette sur-estimation de la densité de réticulation est expliquée par le fait que cette équation
doit normalement être utilisée dans le cas de polymère amorphe. Dans notre cas, la présence de
cristallites augmente la valeur du module caoutchoutique et donc la valeur de 1/Me .
IV.4.3 Compétition entre réticulation et amorphisation
L’analyse des échantillons irradiés a montré que l’irradiation conduit à deux évolutions principales de
la structure physico-chimique du PEEK : une amorphisation de la phase cristalline et une réticulation
de la phase amorphe. Cette étude a mis en évidence que l’amorphisation et la réticulation ont des
effets antagonistes sur la plupart des évolutions du comportement du PEEK. Ces effets antagonistes
ont notamment été observés lors des essais de diffusion de l’acétone. Après irradiation à température
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ambiante, l’effet de l’amorphisation sur la diffusion est prédominant ce qui conduit à une augmenta-
tion des cinétiques de diffusion. Cependant, après irradiation à 165 °C, un ralentissement important
des cinétiques de diffusion a été observé : l’effet de la réticulation devient prépondérant du fait d’une
densité plus importante.
Ces effets opposés sont également observables par analyse mécanique sur l’aire du pic de la relaxation
α. La Figure IV.20 présente l’évolution avec la dose de l’aire normalisée de cette relaxation pour le
PEEK irradié à température ambiante et à 165 °C.
Figure IV.20 – Évolution avec la dose de l’aire normalisée de la relaxation α pour des échantillons irradiés à
température ambiante et à 165 °C.
On observe une augmentation importante après irradiation à température ambiante et une légère
diminution après irradiation à 165 °C. Cette aire est proportionnelle à l’énergie dissipée par la phase
amorphe lors de la relaxation α. Une augmentation de la quantité de phase amorphe conduit donc
à une augmentation de l’énergie dissipée. A contrario, la réticulation, conduit à une diminution de
l’énergie dissipée. Ainsi, l’augmentation de l’aire après irradiation à température ambiante est due à
l’effet prédominant de l’amorphisation. Pour les échantillons irradiés à 165 °C, la densité de réticulation
est plus importante et l’effet de la rigidification de phase amorphe devient prépondérant devant celui
de l’amorphisation.
Cette compétition entre les effets de l’amorphisation et de la réticulation est donc essentielle dans
l’évolution des propriétés du polymère après irradiation. Il est crucial de dissocier l’effet de chacune





Ce chapitre avait pour objectif de mettre en évidence les mécanismes de dégradation du PEEK sous
irradiation ionisante mais également d’étudier l’influence de la température d’irradiation et des fibres
courtes sur ces mécanismes.
L’analyse des échantillons irradiés à température ambiante a mis en évidence deux mécanismes de
vieillissement simultanés : une réticulation de la phase amorphe et une amorphisation des cristallites.
L’analyse de la diffusion d’un pénétrant a permis de sonder de manière originale ces modifications de
la structure physico-chimique. L’irradiation au voisinage de la transition vitreuse ne modifie pas les
mécanismes de vieillissement mais conduit à une densité de réticulation plus élevée associée à un taux
de recombinaison des radicaux plus important. L’analyse du vieillissement à température ambiante et
à 165 °C a aussi mis en évidence des effets antagonistes de la réticulation et de l’amorphisation sur
l’évolution du comportement du PEEK. Dans les composites, la présence des fibres ne modifie pas
les mécanismes de dégradation et limite l’amorphisation. De plus, les fibres stabilisent l’évolution du
comportement mécanique vis-à-vis du vieillissement.
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Chapitre V : Influence du vieillissement par irradia-
tion sur le comportement électrique
Ce dernier chapitre a pour objectif d’étudier l’évolution des propriétés électriques du PEEK et des
composites après irradiation. Le but est de mettre en évidence l’influence du vieillissement physico-
chimique sur les propriétés électriques des matériaux, en particulier sur la conductivité dont l’évolution
est critique vis-à-vis des phénomènes de charge. Pour cela, la spectroscopie diélectrique et la relaxation
de potentiel thermostimulée ont été utilisées. Les évolutions des relaxations dipolaires dans le PEEK et
les composites ont été analysées. Afin de déterminer l’impact des modifications physico-chimiques
sur les risques de décharges électrostatiques, le transport de charges dans les matériaux irradiés a été
caractérisé en condition laboratoire et en environnement spatial simulé.
V.1 Évolution du comportement diélectrique
L’analyse des dynamiques relaxationnelles est essentielle car elle permet de caractériser de manière
précise les modifications physico-chimiques dues au vieillissement. Les cartographies 3D de la per-
mittivité dissipative ε′′ des matériaux irradiés ne présentent pas d’évolutions significatives. Elles ne
sont donc pas présentées dans ce manuscrit. Comme pour les matériaux à l’état vierge, l’équation
paramétrique d’Havriliak-Negami (équation II.36) a été utilisée afin d’extraire les temps de relaxation
des différents phénomènes diélectriques.
V.1.1 Analyse du PEEK irradié
La Figure V.1 présente le diagramme d’Arrhenius des temps de relaxation associés aux différents
phénomènes diélectriques observés dans le PEEK (i.e. γ, α et MWS) pour des échantillons vierges,
irradiés à température ambiante et à 165 °C. Les ajustements Arrhenius (équation II.38) et VTF (équa-
tion II.40) sont représentés en pointillés. Les paramètres d’ajustement associés sont regroupés dans le
Tableau V.1.
Tableau V.1 – Paramètres d’ajustement obtenus pour les relaxations γ et α dans le cas des échantillons de PEEK
vierge, irradiés à température ambiante et à 165 °C.
Relaxation γ Relaxation α
τ0,a ∆H τ0,v α f T∞
(s) (kJ.mol−1) (s) (°C−1) (°C)
Vierge 1,1×10−15 49,0 4,2×10−17 4,42×10−4 90
Irradié à 25 °C
Dose 12 MGy 1,9×10−15 48,0 4,5×10−17 4,50×10−4 94
Dose 34 MGy 9,6×10−16 49,6 6,2×10−17 4,55×10−4 98
Irradié à 165 °C
Dose 12 MGy 3,3×10−15 46,5 6,3×10−18 4,12×10−4 99
Dose 34 MGy 1,4×10−15 48,6 4,8×10−18 3,69×10−4 102
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Figure V.1 – Diagramme d’Arrhenius des temps de relaxation diélectriques des échantillons de PEEK vierge et
irradiés. Les symboles pleins représentent les échantillons irradiés à température ambiante et les symboles vides
à 165 °C. Les ajustements Arrhenius et VTF sont représentés en pointillés.
V.1.1.i Évolution des relaxations dipolaires
Relaxation γ
À basse température, les temps de relaxation associés au mode γ ne sont pas modifiés par le vieillisse-
ment, que ce soit dans les échantillons irradiés à température ambiante ou à 165 °C. Cette tendance est
confirmée par les paramètres d’ajustement qui évoluent très peu avec la dose. Ce résultat est cohérent
avec les observations faîtes en analyse mécanique dans le Chapitre IV mais également avec les spectres
RMN. Le vieillissement n’est pas assez important pour modifier la réponse des entités relaxantes
associées au mode γ, même après irradiation à 165 °C.
Relaxation α
La Figure V.1 montre que les temps de relaxations associés au mode α sont décalés vers les hautes
températures. Ce décalage se voit également par l’augmentation des temps de relaxation à une tem-
pérature donnée associée une diminution des cinétiques de relaxation. Avec l’augmentation de la
température d’irradiation, le vieillissement entraîne un décalage plus important. Des études ont mis
en évidence qu’une augmentation de la densité de réticulation conduisait à une augmentation des
temps de relaxation associés au mode α, i.e. un ralentissement des cinétiques de relaxation [222, 223].
Cette observation est cohérente avec l’hypothèse d’une densité de réticulation plus élevée qui limite
d’autant plus la mobilité.
La Figure V.2 présente l’évolution avec la dose des paramètres T∞ et α f pour le PEEK irradié à tempé-
rature ambiante et à 165 °C. L’irradiation induit une augmentation du paramètre T∞. Cette évolution
est cohérente avec l’augmentation de Tg en analyse calorimétrique et de Tα en analyse mécanique.
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Après irradiation à 165 °C, l’augmentation avec la dose de T∞ est plus importante ce qui est expliquée
par la densité de réticulation plus élevée.
Figure V.2 – Évolution avec la dose des paramètres T∞ et α f pour les échantillons irradiés à température
ambiante (TA) et à 165 °C.
Pour α f , une évolution opposée est observée entre les deux températures d’irradiation. Comme
pour l’aire de la relaxation α en analyse mécanique décrite précédemment confère (Chapitre IV), ces
évolutions trouvent leur origine dans la compétition entre amorphisation et réticulation :
• Après irradiation à température ambiante, une légère augmentation de α f est observée avec la
dose. Elle est expliquée par l’effet prédominant de l’amorphisation. La phase amorphe est moins
contrainte par les cristallites dont la quantité est plus faible ce qui conduit à une augmentation du
coefficient d’expansion du volume libre. Cet effet du taux de cristallinité sur l’expansion du volume
libre est similaire à son effet sur le coefficient de dilatation thermique du polymère : plus le taux de
cristallinité augmente et plus ce coefficient est faible [224]. Néanmoins, l’effet de l’amorphisation
est probablement contrebalancé en partie par la réticulation qui limite la dilatation du volume libre.
• Avec l’augmentation de la température d’irradiation, le vieillissement entraîne une diminution
importante de α f . Les analyses calorimétriques ont montré que l’irradiation au-dessus de la tempé-
rature de transition vitreuse favorise la réticulation sans modifier l’amorphisation des échantillons.
Ainsi, cette évolution indique que l’effet de la réticulation est devenu prédominant devant celui de
l’amorphisation. La réticulation limitant la dilatation du volume libre, cela conduit à une diminution
de α f .
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Évolution de la dynamique relaxationnelle au voisinage de Tg
Afin d’étudier l’influence du vieillissement sur la dynamique relaxationnelle, l’évolution de la fragilité
avec la dose a été étudiée. Le concept de fragilité a été introduit pour la première fois par Angell pour
décrire le comportement en température de la viscosité des liquides formateurs de verre [225]. Par
la suite, ce concept a été utilisé pour décrire la dépendance en température des temps de relaxation
[226]. Plus un matériau est fragile au sens d’Angell et plus la dépendance en température des temps de
relaxation obéit à une loi VTF. Inversement, les temps de relaxation d’un matériau dit fort obéissent
à une loi d’Arrhenius. Ce paramètre décrit la vitesse à laquelle la mobilité des séquences de chaînes
diminue à l’approche de la transition vitreuse depuis l’état fondu (T > Tg) : plus la fragilité augmente et
plus la mobilité diminue rapidement à l’approche de Tg.








α f (Tg −T0)2 ln(10)
(V.1)
La Figure V.3 présente les courbes de fragilité (log(τHN) vs Tg/T) du PEEK vierge, irradié à température
ambiante (34 MGy) et à 165 °C (34 MGy). Les valeurs de Tg utilisées sont celles mesurées au second
balayage afin de s’affranchir des contraintes internes. Ces courbes ont été décalées verticalement
afin de les faire coïncider en Tg/T = 1 à un temps τ = 100 s, i.e. le temps de relaxation théorique de la
viscoélasticité à T = Tg. L’insert de la figure présente l’évolution avec la dose de l’indice de fragilité
calculé à partir de l’équation V.1 et des paramètres d’ajustement VTF (confère Tableau V.1).
Figure V.3 – Évolution des courbes de coopérativité du PEEK vierge, irradié à température ambiante et à 165 °C. :
évolution avec la dose de l’indice de fragilité pour les deux températures d’irradiation.
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Dans le PEEK vierge, l’indice de fragilité calculé est de 127. Cette valeur est cohérente avec celles
reportées pour le PEEK dans la littérature qui sont de l’ordre de 150 [227, 228] (28). Le PEEK a un
comportement fragile au sens d’Angell.
Après irradiation, une augmentation de l’indice de fragilité avec la dose est observée. Cette augmen-
tation est linéaire dans le cas des échantillons irradiés à température ambiante. Après irradiation à
165 °C, une augmentation plus importante de m est observée. Cette augmentation de la fragilité avec
la densité de réticulation a déjà été observée dans la littérature [223]. Dans le cas du PEEK, Al Lafi a
reporté une diminution de l’indice de fragilité m avec la dose malgré une augmentation de la densité
de réticulation après irradiation ionique sous air [227]. Cependant, il attribue cette diminution à
l’oxydation du PEEK qui entraîne une augmentation du nombre de groupes polaires dont l’effet est
prédominant devant celui de la réticulation. Dans notre cas, l’irradiation étant réalisée sous vide, le
PEEK ne s’oxyde pas et cette augmentation de m est expliquée par la réticulation : au-dessus de Tg, les
nœuds de réticulation modifient le ralentissement de la dynamique relaxationnelle à l’approche de la
transition vitreuse.
V.1.1.ii Évolution du mode Maxwell-Wagner-Sillars
Le diagramme d’Arrhenius (Figure V.1) montre que les temps de relaxation associés au MWS sont
également impactés par le vieillissement : l’irradiation à 165 °C induit un décalage du MWS vers des
temps de relaxation plus longs. Comme décrit dans la partie III.2.1, les temps de relaxation associés à
une polarisation interfaciale de type MWS sont proportionnels à la permittivité conservative ε′ des
deux phases et inversement proportionnels à leur conductivité électrique [166, p. 498]. Dans le cas
du PEEK semi-cristallin, les deux phases sont les phases amorphe et cristalline. La valeur de ε′ est
reliée à la densité de dipôles qui n’est pas modifiée par l’irradiation. Ainsi, cette augmentation des
temps de relaxation s’explique par une diminution de la conductivité d’une des deux phases. Dans
la phase cristalline, la conductivité est très faible et n’est pas modifiée par l’irradiation. Ainsi, cette
augmentation des temps de relaxation du MWS s’explique par une diminution de la conductivité de la
phase amorphe. On suppose que cette diminution est due aux nœuds de réticulation qui limitent la
mobilité des charges. Dans les échantillons irradiés à température ambiante, cette diminution de la
conductivité est moins prononcée car la densité de réticulation est moins importante. De plus, l’effet
de cette évolution est probablement compensé par la diminution de la taille des cristallites : i.e. les
cristallites étant plus petits, leur polarisation se produit à des fréquences plus élevées / des temps plus
courts.
V.1.2 Analyse du composite PEEK / SCF 3%vol. irradié
Les temps de relaxations des phénomènes diélectriques observés dans les composites vierges et
irradiés sont représentés dans le diagramme d’Arrhenius de la Figure V.4. Les ajustements Arrhenius
et VTF sont représentés en pointillés. Les paramètres d’ajustement obtenus sont reportés dans le
Tableau V.2.
28. Ces études reportent également des valeurs plus élevées de m qui s’expliquent par des différences d’histoire thermique
et de techniques d’analyses.
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Figure V.4 – Diagramme d’Arrhenius des temps de relaxation des phénomènes diélectriques observés dans
les composites PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés. Les ajustements Arrhenius et VTF sont représentés en
pointillés.
Tableau V.2 – Paramètres d’ajustement obtenus pour les relaxations γ et α dans le cas des composites
PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés.
Relaxation γ Relaxation α
τ0,a ∆H τ0,v α f T∞
(s) (kJ.mol−1) (s) (°C−1) (°C)
Vierge 7,0×10−16 49,7 5,0×10−18 4,02×10−4 85
Irradié 12 MGy 1,2×10−16 51,8 4,9×10−19 3,88×10−4 88
Irradié 34 MGy 2,9×10−16 50,5 2,0×10−17 4,40×10−4 94
V.1.2.i Influence des fibres sur l’évolution des relaxations dipolaires
À basse température, la relaxation γ n’est pas modifiée par l’irradiation. Cette observation est cohérente
avec les résultats d’analyse mécanique (confère Figure IV.15) et confirme que les fibres ne modifient
pas la mobilité localisée après vieillissement. Comme indiqué précédemment, le taux de charges des
fibres étant faible, leur effet n’est pas significatif.
À plus haute température, l’irradiation à 12 MGy ne conduit pas à une évolution des temps de relaxation
du mode α. Néanmoins, l’irradiation à 34 MGy conduit à un décalage vers les hautes températures.
Comme pour le PEEK, la réticulation diminue la mobilité. La température T∞ de la relaxation α
augmente linéairement avec la dose. Cette augmentation est du même ordre de grandeur que pour le
PEEK : à 34 MGy elle est de +8 °C pour la matrice seule et de +9 °C pour le composite PEEK / SCF 3%vol..
Cette évolution est cohérente avec les évolutions de Tg et de TAMDα et confirme qu’au taux de charges
étudié, les fibres n’ont pas d’influence sur la réticulation de la phase amorphe. Enfin, sur le facteur
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pre-exponentiel τ0,v et le coefficient d’expansion du volume libre, aucune tendance particulière n’est
observée.
V.1.2.ii Influence des fibres sur l’évolution du Maxwell-Wagner-Sillars
L’irradiation conduit à une augmentation des temps de relaxation associés au MWS. Cette évolution
est similaire à celle observée pour les échantillons de PEEK irradiés au-dessus de leur température de
transition vitreuse. Dans la littérature, aucune étude ne s’est intéressée à l’évolution de la conductivité
électrique des fibres de carbone sous irradiation. On suppose que leur conductivité reste stable après
irradiation. Ainsi, ce décalage du MWS vers les temps longs est expliqué par une diminution de la
conductivité de la phase amorphe du PEEK. Cette évolution des temps de relaxation est observée
après irradiation des composites à température ambiante. Dans le cas du PEEK irradié à température
ambiante, le vieillissement n’induit pas d’évolution significative des temps de relaxation du MWS.
On suppose que la diminution de la conductivité de la phase amorphe après irradiation est plus
importante dans les composites.
V.2 Influence du vieillissement sur le transport de charges
Comme énoncé précédemment, le transport de charges dans les polymères contrôle en partie les
phénomènes de charge en orbite. Une diminution de la conductivité électrique du polymère favorise
l’accumulation d’électrons et augmente le risque d’une décharge électrostatique. Ainsi, il est essentiel
d’étudier l’influence du vieillissement physico-chimique sur le transport de charges, que ce soit en
condition laboratoire ou en environnement spatial simulé.
V.2.1 Transport de charges en condition laboratoire
V.2.1.i Évolution de la conductivité ionique du PEEK
Comme pour les échantillons vierges, la conductivité continue est extraite des plateaux observés à
basse fréquence sur les spectres de σ′. Dans le cas des échantillons irradiés à 165 °C, l’analyse de la
permittivité dissipative ε′′ a mis en évidence un décalage aux temps longs (i.e. aux basses fréquences)
du phénomène de polarisation MWS. Ce décalage est également observé sur les spectres de σ′ et se
traduit par l’apparition des plateaux de conductivité à plus haute température.
Les valeurs de conductivité continue σDC sont reportées en fonction de 1000/T dans le diagramme
d’Arrhenius de la Figure V.5 pour le PEEK vierge, irradié à température ambiante et à 165 °C. Les
ajustements VTF (équation III.10) de la conductivité sont représentés en pointillés et les paramètres
d’ajustement associés sont reportés dans le Tableau V.3.
Après irradiation à température ambiante, la conductivité continue du PEEK diminue sur toute la
gamme de température. Cette diminution est d’autant plus importante que la dose augmente. Une di-
minution du paramètre σ∞,v est observée. Après irradiation au-dessus de la température de transition
vitreuse, la diminution de σDC est plus importante. Pour la dose la plus élevée, cette diminution est de
l’ordre d’une décade. De plus, pour cet échantillon, l’ajustement semble tendre vers un comportement
de type Arrhenius. Cette diminution de la conductivité avec la dose coïncide avec l’augmentation
de la densité de réticulation dans le PEEK : i.e. plus la densité de réticulation est importante, plus la
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Figure V.5 – Diagramme d’Arrhenius de la conductivité continue σDC d’échantillons de PEEK vierges, irradiés à
25 °C (symboles pleins) et à 165 °C (symboles vides).
Tableau V.3 – Paramètres obtenus à partir de l’ajustement VTF des valeurs de σDC du PEEK vierge, irradié à 25 °C
et à 165 °C.
σ∞,v α f T0
(S.m−1) (°C−1) (°C)
Vierge 2,7×10−2 3,45×10−4 51
Irradié à 25 °C
Dose 12 MGy 4,2×10−4 4,54×10−4 61
Dose 34 MGy 9,2×10−5 6,17×10−4 92
Irradié à 165 °C
Dose 12 MGy 1,7×10−2 2,78×10−4 23
Dose 34 MGy 9,9×106 0,63×10−4 −178
diminution de la conductivité est significative. Les nœuds de réticulation limitent le transport ionique
dans le PEEK. Cette diminution de conductivité confirme l’hypothèse formulée grâce à l’évolution
des temps de relaxation associés au MWS : la diminution de la conductivité est plus importante après
irradiation à 165 °C.
La Figure V.6 présente l’évolution avec la dose des paramètres T0 et α f pour le PEEK vierge, irradié à
25 °C et 165 °C. Comme observé précédemment par analyse mécanique ou lors des essais d’absorption,
les irradiations à température ambiante et à 165 °C conduisent à des évolutions opposées.
Après irradiation à température ambiante, la température T0 augmente avec la dose d’environ 40 °C.
Dans le cas de la conductivité, T0 correspond à la température à partir de laquelle l’activation est aidée
par le volume libre. Cette évolution est associée aux nœuds de réticulation qui contraignent le volume
libre. Quant au coefficient d’expansion du volume libre, il augmente lorsque le vieillissement augmente.
Cette évolution s’explique par l’amorphisation des échantillons : la phase amorphe étant moins
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Figure V.6 – Évolution avec la dose de la température d’activation T0 et du coefficient d’expansion du volume
libre α f de la conductivité continue d’échantillons de PEEK vierges, irradiés à température ambiante (TA) et à
165 °C.
contrainte par la quantité plus faible de cristallites, l’expansion du volume libre est plus importante.
L’origine de cette évolution est identique à celle du paramètre α f associé à la relaxation α (confère
Tableau V.1).
Après irradiation à 165 °C, T0 diminue fortement avec la dose ionisante. Cette diminution traduit la
tendance observée sur la Figure V.5 : l’évolution en température de σDC tend vers un comportement
Arrhenius. Le transport ionique est de moins en moins dépendant de la mobilité moléculaire. La littéra-
ture ne fait état d’aucune évolution similaire dans les polymères. La rigidification plus importante de la
phase amorphe due à la densité de réticulation plus élevée limite l’influence de la mobilité moléculaire
sur le transport des ions. Cette transition d’un comportement VTF à Arrhenius s’accompagne d’une
diminution du coefficient d’expansion du volume libre α f . Cette diminution est cohérente avec la di-
minution de α f associée à la relaxation α (confère Tableau V.1) observée après irradiation au voisinage
de Tg. L’effet de la réticulation devient prédominant devant celui de l’amorphisation.
V.2.1.ii Évolution de la conductivité ionique dans les composites
La Figure V.7 présente le diagramme d’Arrhenius de σDC des composites PEEK / SCF 3%vol. vierges
et irradiés. Les ajustements VTF sont représentés en pointillés et les paramètres d’ajustements sont
reportés dans le Tableau V.4. Après irradiation, l’analyse du phénomène de polarisation MWS dans
les composites a mis en avant une augmentation des temps relaxation associés (confère Figure V.4).
Comme pour le PEEK irradié à 165 °C, cela se traduit par une apparition à plus haute température des
plateaux de conductivité continue sur les spectres de σ′.
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Figure V.7 – Diagramme d’Arrhenius de la conductivité continue σDC des composites PEEK / SCF 3%vol. vierges
et irradiés. Les ajustements VTF sont représentés en pointillés. Insert : évolution avec la dose de σDC à 230 °C
pour le PEEK et les composites PEEK / SCF 3%vol..
Tableau V.4 – Paramètres obtenus à partir de l’ajustement VTF des valeurs de σDC des composites
PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés.
σ∞,v α f T0
(S.m−1) (°C−1) (°C)
Vierge 8,8×10−5 5,75×10−4 75
Irradié 12 MGy 7,3×10−5 5,07×10−4 71
Irradié 34 MGy 5,5×10−5 5,75×10−4 88
L’irradiation induit une diminution de la conductivité ionique dans les composites. La présence des
fibres entraîne une diminution plus importante de la conductivité : à une température de 230 °C et
une dose de 34 MGy, la conductivité est diminuée d’un facteur 3,5 pour le PEEK et d’un facteur 6 pour
les composites. La présence des fibres associée au vieillissement favorise la diminution du transport
ionique.
Après irradiation, le facteur pre-exponentiel diminue avec une dose ionisante croissante. Cette évolu-
tion est cohérente avec la diminution de σDC observée sur le diagramme d’Arrhenius. On note une
tendance à l’augmentation de T0 après irradiation à 34 MGy. Comme pour le PEEK, les nœuds de
réticulation limitent l’augmentation du volume libre. En revanche, le vieillissement ne modifie pas
significativement le paramètre α f . Cette observation est cohérente avec la valeur de α f associée à la
relaxation α qui reste centrée autour de celle à l’état vierge dans les composites (confère Tableau V.2).
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V.2.2 Transport de charges en environnement spatial simulé
V.2.2.i Évolution de la conductivité électronique du PEEK
La Figure V.8-a et la Figure V.8-b présentent les thermogrammes de relaxation de potentiel thermosti-
mulée ainsi que les densités de courant associées pour le PEEK vierge, irradié à température ambiante
et à 165 °C.
(a) (b)
Figure V.8 – Évolution des thermogrammes de relaxation de potentiel thermostimulée et des densités de courant
après irradiation à température ambiante (a) et après irradiation à 165 °C (b).
Pour rappel, le thermogramme de RPTS du PEEK vierge présente deux phénomènes de relaxation de
potentiel distincts : la relaxation due au transport des électrons entre 60 et 140 °C et la manifestation
dipolaire de la transition vitreuse à 160 °C.
L’irradiation à température ambiante induit un décalage du premier phénomène de relaxation vers
les basses températures. A. Thyssen a montré pour du PolyPropylène que la diminution du taux de
cristallinité conduisait à un décalage de la relaxation de potentiel vers les basses températures [229] :
comme la conductivité se fait dans la phase amorphe, la diminution de χc (amorphisation) facilite
le transport de charges. Cependant, cette évolution s’accompagne également d’une diminution de
la pente associée à ce phénomène : i.e. une diminution de la densité de courant. L’irradiation induit
une diminution de la conductivité électronique qui est associée à une augmentation du nombre
de pièges. Cette évolution est similaire à la diminution de la conductivité ionique du PEEK. À plus
haute température, l’irradiation conduit à un élargissement de la chute de potentiel associée à la
manifestation dipolaire de la transition vitreuse. Cet élargissement est particulièrement visible sur le pic
de densité de courant associé. Il est associé à une augmentation de l’hétérogénéité de l’environnement
autour des dipôles impliqués. L’étude des densités de courant montre également que le pic est décalé
vers les hautes températures de manière cohérente avec l’augmentation de Tg.
L’irradiation à 165 °C entraîne une évolution opposée du thermogramme de relaxation de potentiel :
l’ensemble du thermogramme est décalé vers les hautes températures lorsque que la dose augmente.
Cette évolution s’explique par l’augmentation du nombre de pièges après irradiation qui sont associés
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aux nœuds de réticulation. Contrairement à l’irradiation à température ambiante, l’effet de l’augmenta-
tion plus importante du nombre de piège due à la densité de réticulation plus élevée est prédominant
devant celui de l’amorphisation. L’irradiation à 165 °C induit également une évolution plus importante
de la manifestation dipolaire de la transition vitreuse cohérente avec l’augmentation de Tg.
V.2.2.ii Influence des fibres sur l’évolution du transport électronique
La Figure V.9 présente les thermogrammes de relaxation de potentiel et les densités de courant
associées pour les composites PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés. À titre de comparaison, le thermo-
gramme de relaxation de potentiel du PEEK vierge a également été représenté.
Figure V.9 – Thermogrammes de relaxation de potentiel thermostimulée et des densités de courant du PEEK
vierge et des composites PEEK / SCF 3%vol. vierges et irradiés.
Dans le composite vierge, toute la relaxation de potentiel est associée à du transport électronique.
En effet, aucun pic de courant intense associé à un phénomène d’orientation dipolaire n’est observé.
Après irradiation, les thermogrammes des densités de courant ne présentent toujours pas ce type de
pic.
Jusqu’à environ 100 °C, le vieillissement n’a pas d’influence significative sur la relaxation de potentiel
des composites. Cette observation est confirmée par les thermogrammes des densités de courant qui
sont similaires jusqu’à 100 °C. L’irradiation ne modifie pas le transport électronique sur cette gamme
de température. Les fibres favorisent encore l’écoulement des électrons après vieillissement comparé
au PEEK nominal. Après 100 °C, on observe que l’irradiation conduit à un décalage de la relaxation de
potentiel vers les hautes températures et se traduit par des densités de courant plus faibles au-dessus de
100 °C. Cela dénote d’une diminution de la conductivité électronique des composites. Cette évolution
est associée aux nœuds de réticulation (pièges) qui limitent l’écoulement des électrons malgré la
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présence des fibres. Même après irradiation, le potentiel dans les composites reste globalement plus
bas que pour le PEEK vierge (excepté à haute température après irradiation à 34 MGy). Les fibres
améliorent toujours l’écoulement des électrons par rapport au PEEK après irradiation.
V.3 Discussion
V.3.1 Vieillissement et hétérogénéité
V.3.1.i Hétérogénéité de la phase amorphe
L’analyse des échantillons irradiés a montré à différentes reprises que le vieillissement induit une
hétérogénéisation du milieu (e.g. élargissement du pic de la manifestation mécanique de la transition
vitreuse).
Il est alors intéressant d’étudier la forme du pic de permittivité dissipative associé à la relaxation α. Pour
cela, les pics de permittivité dissipative ont été recalculés pour le PEEK vierge, irradié à température
ambiante et à 165 °C en utilisant la partie imaginaire de l’équation II.35 (29) et les paramètres obtenus
par l’ajustement de Havriliak-Negami. Cette méthode permet de s’affranchir du front de conductivité à
basse fréquence. Ces pics recalculés ont été normalisés en amplitude (ε′′/ε′′max ) et en position (f/fmax),
et sont représentés sur la Figure V.10 pour une isotherme de 180 °C.
Les valeurs du paramètre αHN à une isotherme de 180 °C pour les différents échantillons de PEEK sont
également représentées. Ce paramètre est relié à la distribution des temps de relaxation τHN : plus αHN
est petit et plus la distribution des τHN est importante.
Figure V.10 – À gauche : Pic normalisé de la permittivité dissipative de la relaxation α à une isotherme de
180 °C pour le PEEK vierge, irradié à température ambiante et à 165 °C. À droite : Valeur du paramètre αHN de la
relaxation α à une isotherme de 180 °C pour les différents échantillons de PEEK.
Le vieillissement induit par l’irradiation à température ambiante ou à 165 °C conduit à une augmen-
tation de la largeur du pic de perte diélectrique. Le vieillissement entraîne une augmentation de la
29. La partie imaginaire de cette équation est développée dans [168].
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distribution des temps de relaxation associés au mode α. Cette évolution est confirmée par la diminu-
tion du paramètre αHN avec une dose ionisante croissante. Dans la littérature, cet élargissement a déjà
été observé lors de la formation de réseaux chimiques dans des polymères thermoplastiques [230]. Il
s’explique par une augmentation de l’hétérogénéité de l’environnement des entités relaxantes. Cette
augmentation est associée aux nœuds de réticulation qui modifient de manière non-homogène la
phase amorphe. On note qu’après irradiation à 165 °C, l’augmentation de la distribution des temps de
relaxation est plus importante (diminution du paramètre αHN plus élevée). Cette différence se justifie
par une réticulation plus dense qui conduit à un milieu plus hétérogène. Dans la littérature, des études
ont montré que la distribution des temps de relaxation et l’indice de fragilité m sont proportionnels
[226, 231]. Ainsi, l’augmentation de la distribution des temps de relaxation avec la dose est cohérente
avec l’augmentation de l’indice de fragilité observée précédemment.
Dans les composites, la valeur de αHN est de 0,30 dans l’échantillon vierge : la présence des fibres
induit une augmentation de la distribution des temps de relaxation en augmentant l’hétérogénéité du
système. Après irradiation, le paramètre αHN passe de 0,26 à 12 MGy. Cette diminution est légèrement
supérieure à celle observée dans le PEEK irradié à température ambiante : la présence des fibres
favorise l’hétérogénéité de la phase amorphe.
V.3.1.ii Hétérogénéité de la phase cristalline
Comme pour la relaxation α, le paramètre αHN permet d’étudier l’évolution de la distribution des
temps de relaxation de la polarisation MWS. La Figure V.11 reporte pour les différents échantillons
(vierges, irradiés à température ambiante et à 165 °C) la valeur du paramètre αHN à une isotherme de
230 °C ainsi que les taux de cristallinité χc mesurés par analyse calorimétrique. On note que les valeurs
de αHN pour le MWS sont complètement différentes de celles obtenues pour la relaxation α. Cette
différence est associée à deux phénomènes intrinsèquement différents.
Dans les échantillons irradiés à température ambiante, le paramètre αHN diminue avec l’augmentation
de la dose et traduit une augmentation de la distribution des temps de relaxation du MWS. Cette
diminution de αHN est concomitante à la diminution du taux de cristallinité des échantillons. L’amor-
phisation, en plus de conduire à des cristallites plus petits, contribue également à augmenter leur
distribution en taille. Après irradiation à 165 °C, le vieillissement à 12 MGy conduit à une diminution
de αHN et de χc associée à l’augmentation de la distribution en taille des cristallites. Les analyses calo-
rimétriques ont montré que l’irradiation au-dessus de la température de transition vitreuse n’impacte
pas l’amorphisation ce qui est cohérent avec ces observations. Néanmoins, après le vieillissement à
34 MGy, le paramètre αHN n’évolue pratiquement pas contrairement à la diminution du taux de cristal-
linité. Dans le Chapitre III, l’analyse calorimétrique du PEEK vierge a mis en évidence un phénomène
de cristallisation secondaire qui se produit entre Tg et Tf grâce à une mobilité plus importante. Ainsi,
les échantillons étant maintenus à 165 °C pendant toute l’irradiation, on suppose que ce phénomène
favorise une réorganisation à la surface des cristallites et homogénéise la phase cristalline.
Dans les composites, la valeur de αHN est de 0,76 pour l’échantillon vierge. Cette valeur plus faible
de αHN par rapport au PEEK s’explique par l’anisotropie des fibres qui augmente la distribution des
temps de relaxation. Après irradiation, le vieillissement induit également une augmentation de la
distribution des temps de relaxation associés au MWS : la valeur de αHN est de 0,64 à 12 MGy. Dans la
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littérature, aucune étude ne reporte l’influence d’irradiation ionisante sur le phénomène MWS dans
des composites.
Figure V.11 – Valeur du paramètre αHN à 230 °C pour le mode MWS (barres) et taux de cristallinité χc (symboles)
pour les échantillons de PEEK vierges, irradiés à température ambiante et à 165 °C.
V.3.2 Influence du vieillissement sur le transport charges et sur les risques de décharges
électrostatiques
L’étude du transport de charges dans les matériaux vierges et irradiés est motivée par la problématique
de charge de surface sur les satellites. En effet, des variations de la conductivité du polymère peuvent
entraîner des évolutions importantes des risques de décharges électrostatiques. Dans cette optique,
des composites PEEK / Fibres Courtes de Carbone à des taux inférieurs au seuil de percolation ont été
élaborés afin de faciliter l’écoulement des charges.
Après irradiation, des évolutions significatives du transport de charges sont observées et sont associées
au vieillissement.
Au-dessus de Tg, dans le domaine de prédominance de la conduction ionique, l’irradiation induit
une diminution de la conductivité des échantillons. L’amplitude de ces évolutions est dépendante
de la température d’irradiation et de la présence des fibres courtes. La Figure V.12 reporte l’évolution
avec la dose de la résistivité ρ= 1/σDC à 230 °C pour les différents types d’échantillons. La valeur de la
résistivité a été normalisée par celle de l’échantillon vierge.
La résistivité augmente avec la dose ionisante. Après irradiation au voisinage de la transition vitreuse,
l’augmentation de la résistivité est nettement plus importante. À 34 MGy, la résistivité augmente d’un
facteur 3,5 après irradiation à température ambiante et d’un facteur 15 après irradiation à 165 °C. Dans
les composites, l’irradiation induit une augmentation plus importante de la résistivité par rapport au
PEEK irradié à température ambiante. Ainsi, malgré une augmentation de la conductivité électronique,
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Figure V.12 – Évolution avec la dose ionisante de la résistivité normalisée à 230 °C du PEEK irradié à température
ambiante et à 165 °C, et des composites PEEK / SCF 3%vol. irradiés.
la présence des fibres n’est pas favorable vis-à-vis de l’évolution de la conductivité ionique. Cette
évolution de la conductivité contraste avec le comportement mécanique des composites qui est peu
impacté par l’irradiation : le renfort mécanique apporté par les fibres masque l’effet du vieillissement
du PEEK.
En-dessous de Tg, la relaxation de potentiel thermostimulée a mis en exergue des évolutions diverses
du transport de charges associé à la conductivité électronique. Après irradiation à température am-
biante, l’effet prédominant de l’amorphisation conduit à une relaxation plus rapide du potentiel de
surface alors que l’irradiation à 165 °C induit un décalage vers les hautes températures du transport
de charges dû à l’effet prédominant de la réticulation. Dans les composites, le vieillissement n’induit
pas d’évolutions significatives du thermogramme de relaxation de potentiel. L’effet des fibres sur le
transport électronique n’est pas inhibé par le vieillissement et permet toujours une relaxation plus
rapide du potentiel par rapport au PEEK. Cette observation contraste avec l’évolution plus importante
de la conductivité ionique en présence de fibres. Cette différence vient des mécanismes de conduction
associés. Pour la conduction ionique, le transport est activé par le volume libre et se fait dans la phase
amorphe. La diminution de conductivité est due à la réticulation. Pour la conductivité électronique, le
transport se fait par hopping entre pièges dans la phase amorphe mais également par l’intermédiaire
des fibres. Le transport est probablement moins impacté par le vieillissement de la phase amorphe.
Ces évolutions induisent forcément des variations des cinétiques de charges sur les matériaux et donc
des risques de décharges électrostatiques. La diminution de la conductivité ionique est préjudiciable
au phénomène de charge. Elle va favoriser l’accumulation d’électrons. Cependant, les satellites sont
rarement exposés à des températures aussi élevées et cette évolution n’a probablement pas d’influence
sur l’écoulement des charges à température ambiante. Dans le cas de la conductivité électronique, les
évolutions dans le PEEK sont trop dépendantes de la température d’irradiation pour pouvoir anticiper
leur influence sur le phénomène de charge. Il serait intéressant de réaliser des irradiations dans des
conditions de température proche de celles vues par les satellites (cycle jour / nuit) afin de pouvoir
prédire les évolutions de la conductivité électrique en orbite. Dans les composites, la présence des
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fibres stabilise l’évolution de la relaxation de potentiel après irradiation et permet une relaxation
de potentiel plus rapide que dans le PEEK. Ces résultats montrent que leur présence est favorable
vis-à-vis de la problématique de charge de surface.
V.4 Conclusion partielle
L’objectif de ce chapitre était d’analyser l’influence du vieillissement physico-chimique sur les proprié-
tés électriques du PEEK et des composites.
L’analyse des relaxations dipolaires a mis en évidence une évolution significative de la dynamique
relaxationnelle des macromolécules. Elle est associée à la réticulation qui limite la mobilité moléculaire.
L’étude de la distribution des temps de relaxation associés au mode α et au mode MWS a mis en
avant une hétérogénéité croissante de la phase amorphe et de la phase cristalline. Au-dessus de Tg,
l’irradiation induit une diminution de la conductivité ionique des matériaux. Dans les composites, la
présence des fibres conduit à une diminution plus importante de la conductivité ionique. En-dessous
de Tg, l’irradiation du PEEK à température ambiante et à 165 °C induit des évolutions différentes de
la relaxation de potentiel qui sont expliquées par la compétition entre amorphisation et réticulation.
Dans les composites, les fibres stabilisent l’évolution de la relaxation de potentiel et permettent un
écoulement des électrons plus rapide que dans le PEEK, même après irradiation. Une différence nette
est observée entre l’évolution de la conductivité ionique et électronique dans les composites expliquée
par la différence entre les deux mécanismes de conduction.
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Ce travail de thèse avait deux objectifs : étudier le vieillissement du PEEK sous irradiation électro-
nique pour des applications spatiales et élaborer un composite PEEK / Fibres Courtes de Carbone
afin de répondre à la problématique de charge de surface.
La première étape a consisté a définir l’état initial du PEEK puis à étudier son vieillissement sous
irradiation électronique.
Le comportement du PEEK à l’état vierge a été analysé afin de définir son état initial pour pouvoir l’uti-
liser comme référence dans l’étude du vieillissement. L’analyse calorimétrique a permis d’identifier
les différentes transitions thermiques du PEEK (transition vitreuse, fusion, . . . ) et de mesurer son taux
de cristallinité. Entre le premier et le second balayage, une diminution significative de Tg est observée.
Elle est expliquée par la présence de contraintes mécaniques internes dues au procédé de mise en
forme.
L’analyse mécanique et la spectroscopie diélectrique ont mis en évidence deux relaxations. À basse
température, la relaxation localiséeγ est associée à la mobilité des groupements polaires interagissant
avec l’eau. À plus haute température, la relaxation α correspond à la manifestation mécanique (AMD)
ou diélectrique (SDD) de la transition vitreuse. La spectroscopie diélectrique a mis en exergue un
dernier phénomène diélectrique de type Maxwell-Wagner-Sillars (MWS) associé à la polarisation des
cristallites.
Le transport de charges dans le PEEK a été étudié en condition laboratoire par spectroscopie diélec-
trique et en environnement spatial simulé par relaxation de potentiel thermostimulée. Par spectro-
scopie diélectrique, l’étude de la conductivité continue σDC à haute température a mis en évidence
un comportement de type VTF. Ce comportement a été associé à une conductivité ionique activée
par le volume libre et dont la contribution est prédominante au-dessus de la température de transi-
tion vitreuse. En-dessous de la température de transition vitreuse, la relaxation de potentiel a mis en
évidence un phénomène de transport de charges associé à une conductivité de type électronique.
Le vieillissement sous irradiation électronique du PEEK a été simulé dans l’enceinte SIRENE de
l’ONERA. Les irradiation ont été réalisées sous vide poussé et par un flux d’électrons mono-énergétique
de 350 keV. Dans ces conditions, les doses déposées sont homogènes dans le volume. Deux doses
ont été injectées dans le PEEK : 12 MGy et 34 MGy. Elles sont représentatives de 15 ans en orbite
géostationnaire respectivement à une profondeur de 37µm et 17µm. De plus, les échantillons ont
été irradiés à température ambiante et au voisinage de Tg (165 °C) afin de mettre en évidence une
influence de la température d’irradiation sur la cinétique de vieillissement. Dans le PEEK amorphisé,
la dose injectée est de 14 MGy.
La démarche a ensuite consisté à analyser les évolutions de la structure physico-chimique du PEEK
après irradiation afin de mettre en évidence ses mécanismes de vieillissement. L’analyse calorimé-
trique des échantillons irradiés à température ambiante a mis en évidence deux mécanismes de
vieillissement simultanés. Dans la phase cristalline, l’irradiation conduit à une diminution de la
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température de fusion et du taux de cristallinité. Ces évolutions ont été associées à un phénomène
d’amorphisation qui se caractérise par une diminution de la taille et de la quantité de cristallites.
Dans la phase amorphe, une augmentation de la température de transition vitreuse a été observée.
Cette évolution a été associée à un phénomène de réticulation qui limite la mobilité moléculaire. Au
refroidissement, une diminution de la température de cristallisation est observée et indique que les
nœuds de réticulation sont de nature chimique. Cette hypothèse a été confirmée par ATG qui montre
une diminution de la stabilité thermique due à l’augmentation du nombre de défauts sur les chaînes.
Sur le comportement mécanique, l’irradiation induit une augmentation du module caoutchoutique
associée aux nœuds de réticulation qui limitent la mobilité moléculaire. Ce phénomène de réticulation
a également été mis en évidence au cours d’essais d’absorption d’acétone par la diminution de la
prise de masse à l’équilibre m∞.
Après irradiation au voisinage de Tg, une augmentation plus importante de la température de tran-
sition vitreuse est observée. Cette évolution est associée à une densité de réticulation plus élevée
due à une augmentation du taux de recombinaison des radicaux. La comparaison des irradiations
à température ambiante et à 165 °C a mis en évidence une compétition entre amorphisation et réti-
culation qui ont des effets opposés sur le comportement du PEEK. Notamment, après irradiation à
165 °C, la réticulation devient prédominante et conduit à un ralentissement significatif de la cinétique
d’absorption de l’acétone.
Ces analyses ont permis de montrer que l’irradiation induit des évolutions de la structure physico-
chimique du PEEK. Cependant, elles sont observées pour des niveaux de doses élevés comparés à
d’autres polymères et sont représentatives de la durée de vie d’un satellite. Le PEEK possèdent donc
de très bonnes propriétés de résistance aux irradiations.
Enfin, l’objectif a été d’analyser les évolutions des relaxations diélectriques et du transport de charges
dans le PEEK. L’étude des relaxations dipolaires a mis en évidence que le vieillissement n’induit pas de
modification de la relaxation γ ce qui indique que la densité de réticulation est faible, même après
irradiation à 165 °C. Cependant, un décalage vers les hautes températures des temps de relaxation
associés au mode α est observé. Ce décalage est plus important après irradiation à 165 °C. Il a été asso-
cié aux nœuds de réticulation qui diminuent la mobilité moléculaire et ralentissent la dynamique
relaxationnelle (augmentation de l’indice de fragilité). L’analyse de la distribution des temps de relaxa-
tion associés au mode α a montré que la réticulation conduit à une augmentation de l’hétérogénéité
de la phase amorphe. Dans le cas du MWS, l’augmentation de la distribution des temps de relaxations
s’explique par une augmentation de la distribution de taille des cristallites.
L’étude de la conductivité continue par spectroscopie diélectrique a mis en évidence une diminution
de la conductivité ionique avec la dose. Cette diminution est plus importante après irradiation à
165 °C. Elle a été associée aux nœuds de réticulation qui diminuent la mobilité moléculaire et limitent
le transport ionique. En-dessous de la température de transition vitreuse, l’étude de la conductivité
électronique par relaxation de potentiel a montré des évolutions opposées en fonction de la tem-
pérature d’irradiation qui sont associées à la compétition entre réticulation et amorphisation. Une
amorphisation prédominante conduit à un décalage du transport électronique vers les basses tempé-
ratures tandis qu’une réticulation prédominante conduit à un décalage vers les hautes températures.
Vis-à-vis de la problématique de charge de surface, la diminution de la conductivité ionique n’est pas
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significative car le niveau de conductivité reste suffisamment élevé pour empêcher l’accumulation
d’électrons : la valeur de σDC ≈ 10−10 S.m−1 est dans la gamme de conductivité de [10−11 ; 10−8] S.m−1
recommandée par l’ESA pour les polymères anti-statiques. De plus, les satellites sont rarement ex-
posés à des températures aussi élevées et la diminution du transport ionique a probablement peu
d’influence sur la conductivité à température ambiante où les porteurs de charges prédominants sont
les électrons. À température ambiante, les irradiations à 25 °C et à 165 °C ont des influences opposées
sur l’écoulement des électrons. Il est donc difficile de prévoir les évolutions des risques de décharges
dues au vieillissement sachant que les matériaux de surface des satellites sont soumis à des variations
de température même si ces dernières ne dépassent pas les 150 °C.
La seconde étape a consisté à élaborer les composites PEEK / Fibres Courtes de Carbone puis à étudier
leur comportement sous irradiation électronique.
Les composites ont été mis en œuvre par mélange à l’état fondu de granulés de PEEK et de granulés de
PEEK chargé à 30 %mass. en fibres courtes. Le seuil de percolation électrique des fibres a été déterminé
par spectroscopie diélectrique à un taux volumique de 9 %vol.. Les composites devant rester isolants
électriques, le taux de charges sélectionné est de 3 %vol..
L’influence des fibres sur le comportement et les propriétés du PEEK à l’état vierge a été étudiée.
Sur la structure physique, les fibres stabilisent les cristallites (augmentation de Tf) et facilitent la
cristallisation depuis l’état fondu (augmentation de Tc). En analyse mécanique, une augmentation
du module mécanique par rapport au PEEK est observée. Sur le plateau vitreux, cette augmentation
a été ajustée par le modèle d’Halpin-Tsai ce qui suggère que les fibres possèdent une orientation
préférentielle due au procédé de mise en forme. Le taux de charges étant faible, les fibres ne modifient
pas les relaxations mécaniques et dipolaires du PEEK.
Sur le transport de charges, la conductivité continue au-dessus de Tg suit également une loi VTF asso-
ciée à des porteurs de charges prédominants de nature ionique. Les fibres n’étant pas conductrices
ioniques, elles ne modifient pas significativement le transport des ions. En-dessous de Tg, la présence
des fibres permet d’accélérer la relaxation de potentiel ce qui se traduit par une augmentation de la
conductivité électronique d’un facteur ≈2. Cette évolution indique que les fibres améliorent l’écoule-
ment des électrons même en-dessous du seuil de percolation. Cependant, elles ne permettent pas
d’atteindre les niveaux de conductivité recommandés par l’ESA pour les polymères anti-statiques.
Par la suite, la démarche a consisté à étudier l’influence des fibres sur le vieillissement. Le vieillis-
sement par irradiation des composites a été réalisé dans les mêmes conditions que pour le PEEK
mais uniquement à température ambiante. L’analyse calorimétrique a montré les mécanismes de
vieillissement prédominants du PEEK sont les mêmes en présence de fibres : i.e. réticulation et amor-
phisation. Cependant, elles limitent le phénomène d’amorphisation en stabilisant les cristallites. Le
module mécanique conservatif des composites évolue peu avec la dose : le renfort mécanique apporté
par les fibres masque les effets du vieillissement et stabilise l’évolution du module mécanique des
composites. L’évolution avec la dose de la relaxation α dans les composites est similaire à celle du
PEEK : la densité de réticulation n’est pas modifiée en présence de fibres.
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La conductivité ionique des composites diminue également avec le vieillissement. Cependant, cette
diminution est plus importante : la présence des fibres limite d’autant plus le transport ionique
après irradiation. Cette évolution contraste avec l’absence d’évolution du module mécanique des
composites après vieillissement : la spectroscopie diélectrique permet de sonder des évolutions qui ne
sont pas observées par analyse mécanique. À basse température, les thermogrammes de relaxation
de potentiel des composites varient peu avec le vieillissement : les fibres stabilisent l’évolution du
transport électronique. Ainsi, même après irradiation, les fibres favorisent l’écoulement des charges
par rapport au PEEK. Une différence significative entre l’évolution de la conductivité ionique et élec-
tronique des composites est observée. Elle est associée à la différence de mécanisme de transport entre
les deux types de charges : le transport ionique est activé par le volume libre tandis que le transport
électronique se fait probablement par hopping et peut se faire par l’intermédiaire des fibres. Vis-à-vis
de la problématique de charge de surface, les fibres limitent l’accumulation d’électrons et les risques
de décharges, même après irradiation.
À l’issue de ce travail, différentes pistes sont envisageables afin d’améliorer la compréhension des
mécanismes de vieillissement du PEEK sous irradiation et l’optimisation de ses propriétés électriques
vis-à-vis de la problématique de charge de surface.
• L’étude bibliographique montre que les polymères irradiés peuvent être sujets à des effets de
guérison dus à une remise sous air. Ces effets ont été mis en évidence lors de l’étude en fonction
du temps de l’absorption optique après irradiation. Cependant, aucune étude ne s’est intéressée à
l’influence de ces effets sur la structure et les propriétés mécanique ou électrique des polymères
irradiés. Dans le cas du PEEK, ces effets ont également été observés via des évolutions de coloration
après irradiation et remise sous air. Afin d’étudier l’influence de ces effets sur le comportement du
PEEK, il serait intéressant de réaliser des analyses in situ à l’enceinte d’irradiation (e.g. analyses
calorimétriques) avec et sans remise sous air.
• Pour les différents matériaux, la relaxation de potentiel a montré des évolutions du transport
électronique avec le vieillissement. Cependant, l’étude du comportement en température de la
conductivité continue en-dessous de la température de transition vitreuse serait bénéfique afin
de mieux appréhender les évolutions des risques de décharges électrostatiques. Pour cela, il serait
intéressant de réaliser des essais de relaxation de potentiel isotherme en-dessous de Tg afin de
déterminer la conductivité continue. Des mesures de densité de courant en fonction du champ
électrique pourraient également donner des informations complémentaires en condition laboratoire.
De plus, il serait intéressant d’étudier l’effet des fibres et du vieillissement sur la conductivité
induite sous irradiation, un des principaux phénomènes contrôlant l’accumulation des électrons
en orbite.
• Dans cette étude, les irradiations ont été réalisées par un flux d’électrons mono-énergétiques et pour
deux températures d’irradiation : 25 °C et 165 °C. L’analyse de l’influence de ces deux températures
a mis en évidence des mécanismes de vieillissement identiques mais des évolutions opposées
de certaines propriétés associées à la compétition entre amorphisation et réticulation. Il serait
intéressant d’étudier le vieillissement sous irradiation lors d’un cycle en température représentatif
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de l’environnement spatial (GEO, MEO ou LEO) afin de mieux anticiper le comportement du PEEK
en orbite.
• Enfin, l’étude des composites PEEK / Fibres Courtes de Carbone chargés à 3 %vol. a montré que les
fibres permettent de favoriser l’écoulement des électrons même en-dessous du seuil de percolation.
Cependant, l’augmentation de conductivité ne permet pas d’atteindre les standards demandés par
l’ESA pour des polymères anti-statiques. Il est donc envisagé de travailler à des taux volumiques de
fibres plus élevés afin d’améliorer encore l’écoulement des charges tout en s’assurant de la stabilité
du composite vis-à-vis des irradiations. Nous pourrions également envisager l’étude de particules
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Annexe A : Obtention des taux de charges volu-
miques souhaités
Soit f vol .SCF la fraction volumique en fibre courtes de carbone souhaitée.
Cette fraction volumique f vol .SCF peut être convertie en fraction massique f
mass.
SCF via l’équation 1.
f mass.SCF =
f vol .SCF ×ρSCF
f vol .SCF ×ρSCF + (1− f vol .SCF )×ρPEEK
(1)
Avec ρSCF la masse volumique des fibres courtes de carbone (ρSCF = 1,8 g.cm−3) et ρPEEK la masse
volumique du PEEK (ρPEEK = 1,3 g.cm−3).
À partir de l’égalité 0,3×mPEEK/SCF = f mass.SCF ×mt (mt : masse totale de composite) qui permet de
rendre compte de la conservation de la masse de fibres après mélange, il est possible de remonter aux
masses de granulés de PEEK notée mPEEK et de granulés de PEEK / SCF 30 %mass. notée mPEEK/SCF à
peser pour obtenir le taux de charges souhaité.








Avec ρPEEK/SCF la masse volumique du composite après mélange et Vt le volume total de composite
souhaité.




× ( f vol .SCF ×ρSCF + (1− f vol .SCF )×ρPEEK)×Vt (3)








× ( f vol .SCF ×ρSCF + (1− f vol .SCF )×ρPEEK)×Vt (4)
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Annexe B : Résumé des différentes campagnes d’ir-
radiation
Type d’échantillon
Épaisseur Tirradiation Dose Homogénéité
(µm) (°C) (MGy) Darrière/Davant
Irradiation 1 Semi-cristallin 100 25 12 1,5
Irradiation 2 Semi-cristallin 100 25 34 1,5
Irradiation 3 Amorphisé 75 25 14 1,3
Irradiation 4 Semi-cristallin 100 165 12 1,5
Irradiation 5 Semi-cristallin 100 165 34 1,5
Irradiation 6 PEEK / SCF 3%vol. 200 25 12 2,1
Irradiation 7 PEEK / SCF 3%vol. 200 25 34 2,1
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Annexe C : Domaine de linéarité dans les films de
PEEK à une fréquence de 1 Hz
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Annexe D : Influence de la force axiale sur le module
conservatif du PEEK amorphisé
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Annexe E : Thermogrammes d’analyse calorimé-
trique lors de la montée en température (a) et lors





Annexe F : Thermogrammes d’analyse calorimé-
trique lors de la montée en température (a) et lors










Vieillissement sous irradiation électronique du PolyEtherEtherKetone : optimisation des proprié-
tés électriques pour applications en environnement spatial
Cette thèse s’inscrit dans une thématique de recherche liée au comportement des polymères en envi-
ronnement spatial. Elle présente deux objectifs : étudier le vieillissement du PolyEtherEtherKetone
(PEEK) sous irradiation électronique et optimiser ses propriétés électriques afin de limiter les phé-
nomènes de charge de surface. Pour cela, des composites PEEK / Fibres Courtes de Carbone ont été
élaborés. Le seuil de percolation électrique des fibres a été déterminé à un taux volumique de 9 %. Les
applications spatiales du PEEK nécessitant un comportement isolant électrique, le taux de charges
de 3 %vol. a été sélectionné. La présence des fibres permet d’améliorer la conductivité électronique à
température ambiante, même en-dessous du seuil de percolation électrique. Les matériaux ont alors
été soumis à un flux d’électrons de haute énergie afin de simuler leur vieillissement en environnement
spatial. L’analyse des échantillons irradiés a mis en évidence deux phénomènes de vieillissement simul-
tanés : une réticulation de la phase amorphe et une amorphisation de la phase cristalline. L’irradiation
au voisinage de la transition vitreuse (165 °C) conduit à une densité de réticulation plus importante
due à un taux de recombinaison des radicaux plus élevé. Dans les composites, les fibres limitent
l’amorphisation et stabilisent le comportement mécanique. Vis-à-vis des propriétés électriques, le
vieillissement induit une diminution de la conductivité ionique au-dessus de Tg. Dans les composites,
cette diminution est amplifiée. À température ambiante, l’irradiation à 25 °C ou à 165 °C conduit à
des évolutions opposées du transport électronique associées à la compétition entre réticulation et
amorphisation. Dans les composites, les fibres stabilisent l’évolution de la relaxation de potentiel et
permettent toujours un écoulement plus rapide des électrons.
Abstract
Ageing of PolyEtherEtherKetone through electronic irradiations : optimisation of electrical pro-
perties for applications in space environment
This thesis is part of a research concerning the behaviour of polymers in space environment. It has two
goals : to study the ageing of PolyEtherEtherKetone (PEEK) under electronic irradiation and to optimise
its electrical properties in order to limit surface charge phenomena. For this purpose, PEEK / Short
Carbon Fibre composites have been developed. The electrical percolation threshold of the fibres was
determined at a volume content of 9 %. As space applications of PEEK require an electrical insulating
behaviour, a filler content of 3 %vol. was selected. The presence of the fibres improves electronic
conductivity at room temperature, even below the electrical percolation threshold. Samples were then
subjected to a high-energy electron beam to simulate their ageing in space environment. Analysis of
the irradiated samples revealed two simultaneous ageing phenomena : cross-linking of the amorphous
phase and amorphisation of the crystalline phase. Irradiation near the glass transition (165 °C) leads
to a higher cross-linking density due to a higher recombination rate of radicals. In composites, fibres
limit amorphisation and stabilise the mechanical behaviour evolution. With regard to the electrical
properties, ageing induces a decrease in ionic conductivity above Tg. In composites, this decrease
is amplified. At room temperature, irradiations at 25 °C and at 165 °C lead to opposite evolutions in
electronic transport which are associated with competition between cross-linking and amorphisation.
In composites, fibres stabilise the evolution of potential relaxation and always allow a faster flow of
electrons.
